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Les turbines à gaz sont largement utilisées pour la propulsion aéronautique ou la production 
d’énergie électrique. La course à l’augmentation de la température de combustion synonyme 
d’une augmentation de rendement mais aussi d’une réduction de l’émission de CO et NOx a 
donné naissance à de nouvelles techniques d’élaboration de superalliages, à de nouveaux 
matériaux et à de nouvelles géométries d’aubes permettant d’optimiser leur refroidissement 
interne. La température des gaz en sortie de la chambre de combustion peut désormais 
atteindre des températures, de l’ordre de 1600 °C, supérieures à la température de fusion des 
superalliages à base de nickel constitutifs des aubes. Pour ces raisons, des revêtements 
protecteurs, appelés systèmes barrières thermiques, sont déposés sur les pièces métalliques en 
superalliage à base de nickel des parties les plus chaudes des turbomachines. Ces systèmes 
complexes sont composés de trois couches, la première est une couche céramique en contact 
avec les gaz chauds qui assure le rôle d’isolant thermique. Le matériau le plus couramment 
utilisé est la zircone partiellement stabilisée à l’yttrine du fait de ses excellentes propriétés 
mécaniques à haute température mais aussi du fait de sa faible conductivité thermique (2 à 
3 W.m-1.K-1 pour la zircone yttriée dense) et de la valeur élevée de son coefficient de dilatation 
thermique pour une céramique (10-11 x10-6 °C-1). La deuxième couche est un oxyde protecteur 
appelé Thermally Grown Oxide (TGO) qui se forme par oxydation de la sous-couche 
d’adhérence. Cette troisième couche, alumino-formeuse, assure l’adhérence de la barrière 
thermique mais aussi la protection de la pièce revêtue vis-à-vis de l’oxydation. L’application 
d’une barrière thermique céramique, couplée à un refroidissement interne de la pièce revêtue, 
permet de diminuer la température de la surface externe de la pièce d’environ 150 °C. Deux 
grandes familles de procédés sont utilisées pour déposer les barrières thermiques que sont la 
déposition sous vide d’une phase vapeur pulvérisée sous faisceau d’électrons (EB-PVD) et la 
projection plasma. Ce dernier procédé permet la production à plus faible coût, de barrières 
thermiques présentant une plus faible conductivité thermique (0,8-1 W.m-1.K-1 )  que les 
barrières thermiques EB-PVD (1,4-1,6 W.m-1.K-1) mais avec une moins bonne résistance à la 
déformation que celles déposées par EB-PVD. En cours de cyclage, les contraintes provenant 
de la différence entre les valeurs des coefficients de dilatation linéiques des différentes couches 
du système barrière thermique mais aussi de la croissance du TGO ou encore du changement 
de microstructure de la barrière thermique et de la sous-couche sont à l’origine de 
l’endommagement de la barrière thermique. L’érosion et la corrosion haute température dans 
les mélanges d’oxyde déposés à faible point de fusion (« CFMAS » pour oxyde de Ca-Fe-Mg-
Al-Si) viennent également dégrader les systèmes barrière thermique.  
 
Dans cette thèse, nous nous intéresserons particulièrement aux revêtements élaborés par 
projection plasma qui sont très utilisés dans les turbines pour la conversion de l’énergie. La 
durée de vie de ces barrières thermiques projetées sur des sous-couches assez rugueuses est 
contrôlée par une séquence d’amorçage, de propagation et de coalescence de fissures dans la 
céramique de la barrière thermique à proximité de l’interface barrière thermique/TGO. La 
coalescence de ces fissures entraine le délaminage partielle ou totale de la barrière thermique 
qui conduit à son écaillage. La réparation des barrières thermiques totalement ou 
  
partiellement endommagées nécessite l’arrêt plus ou moins prolongé de la turbine à gaz et 
génère donc des coûts de maintenance très élevés. 
 
Plusieurs voies ont été explorées pour augmenter la durée de vie des barrières thermiques et 
donc la réduction des coûts de maintenance parmi lesquelles l’utilisation de nouveaux 
matériaux présentant une conductivité thermique plus faible que la zircone yttriée comme les 
matériaux à base de zircone dopée avec des oxydes de terres rares, les zirconates de type 
pyrochlore, les oxydes de type pérovskite, les lanthanides orthophosphates et les silicates. On 
peut aussi citer les zirconate de gadolinium, par exemple Gd2Zr2O7 (GZO), qui offrent une 
meilleure résistance au CFMAS. Des procédés d’élaboration différents sont également étudiés, 
par exemple la projection de suspension (SPS) peut permettre d’obtenir des conductivités 
thermiques plus faibles et la fissuration verticale de dépôts élaborés par projection peut 
permettre de combiner une faible conductivité avec une meilleure tolérance à la déformation. 
Des revêtements multi-couches multifonctionnels sont également à l’étude.  
 
Dans le projet européen SAMBA (FP7/2007-2013, n°309849), faisant intervenir 8 partenaires 
académiques et industriels, une voie différente est explorée. A l’issue de cette introduction, une 
fiche projet résumant les principaux objectifs de celui-ci ainsi qu’une brève description des 
différents partenaires seront exposées. Il est proposé de développer des barrières thermiques 
capable de s’auto-cicatriser dès lors qu’elles s’endommagent dans la céramique. Sloof et al. [1] 
ont proposé d’incorporer des particules de MoSi2 revêtues d’une couche d’alumine protectrice 
dans la barrière thermique, près de l’interface barrière thermique/TGO où se localise 
l’endommagement en cyclage thermique des barrières thermiques élaborées par projection 
plasma. Le mécanisme (Figure 1) proposé se déroule en trois étapes : dans un premier temps 
la fissure initiée dans la barrière thermique se propage dans la particule après avoir rompu sa 
coquille protectrice en alumine, l’oxydation à haute température de la particule de MoSi2 est 
alors déclenchée et de la silice amorphe de faible viscosité s’écoule et remplit la fissure. Pour 
finir, la silice réagit avec la matrice en zircone yttriée et donne naissance à une nouvelle phase, 
le zircon (ZrSiO4) qui assure la liaison mécanique entre les lèvres de la fissure. Ce mécanisme 
en trois étapes permet la cicatrisation du matériau endommagé et une augmentation de la 
durée de vie des barrières thermiques élaborées par projection plasma. 
 
 
[1] Kochubey V, Sloof WG. Self healing mechanism in thermal barrier coatings. Proc. Int. Thermal Spray Conf, vol. 
1 2008 
 
Figure 1 Représentation schématique du concept d’auto-cicatrisation extrinsèque de 
barrières thermiques via l’incorporation de particules encapsulées [1]. 
Dans cette thèse, s’inscrivant dans le cadre de ce projet européen, notre objectif est d’élaborer 
des matériaux barrières thermiques modèles par Spark Plasma Sintering pour étudier 
l’influence des particules sur les propriétés mécaniques (dureté, module d’Young, contrainte à 
la rupture en flexion) et thermiques (coefficient de dilatation thermique, diffusivité et 
conductivité thermique), l’étude puis la modélisation de l’oxydation à haute température de 
ces matériaux par utilisation de la thermogravimétrie cyclique afin de mieux appréhender les 
mécanismes et cinétiques de formation de la silice et du zircon , la réalisation de systèmes 
barrières thermiques complets et auto-cicatrisants par SPS. 
Ce manuscrit s’articule en cinq chapitres. Le premier présente un état de l’art des matériaux 
constitutifs des barrières thermiques ainsi que les procédés d’élaboration de ces revêtements. 
Ensuite, nous étudierons les mécanismes d’endommagement des barrières thermiques 
déposées par projection plasma. Nous introduirons alors le concept de matériaux auto-
cicatrisants pour les applications à hautes températures et le concept de barrière thermique 
auto-cicatrisante. La dernière partie fait la synthèse des principales recherches réalisées pour 
l’élaboration de systèmes barrières thermiques par Spark Plasma Sintering (SPS). 
Le deuxième chapitre traite de la description des matériaux et techniques de caractérisation 
utilisés dans cette étude. Une partie se focalise sur les méthodes de test des échantillons que 
sont le cyclage thermique et la thermogravimétrie cyclique.  
Le troisième chapitre est consacré, principalement, à l’élaboration par Spark Plasma Sintering 
(SPS à ne pas confondre avec la projection de suspension par plasma) de matériaux barrières 
thermiques modèles, à leur caractérisation microstructurale et à la caractérisation de leurs 
propriétés mécaniques (dureté, module d’Young, contrainte à la rupture en flexion) et 
thermiques (coefficient de dilatation thermique, diffusivité et conductivité thermique). Le 
procédé de frittage SPS est utilisé ici pour la préparation rapide puis la caractérisation de 
matériaux modèles qui nous permettront de mieux appréhender l’effet de l’ajout de particules 
sur les propriétés de la barrière thermique auto-cicatrisante.  
Le quatrième chapitre traite de l’étude du comportement en oxydation de matériaux massifs, 
multi-couches et composites élaborés par Spark Plasma Sintering. L’étude de l’oxydation 
isotherme de multi-couches nous permettra de déterminer les mécanismes et cinétiques de 
  
croissance de la silice et du zircon. La connaissance de ces cinétiques est cruciale pour estimer 
le temps nécessaire à la cicatrisation des fissures. Une dernière partie traite de l’étude, par 
thermogravimétrie cyclique ou isotherme, du comportement en oxydation de matériaux 
composites modèles constitués de particules non revêtues au sein d’une matrice en zircone 
yttriée. Une modélisation cinétique du comportement en oxydation de ces composites y est 
proposée. 
Le dernier chapitre se focalise principalement sur l’élaboration, par SPS, de systèmes barrières 
thermiques auto-cicatrisants à partir de mélanges de poudres de zircone yttriée et de particules 
de MoSi2 revêtues d’une couche protectrice, frittés sur substrats en superalliage à base de 
nickel. Nous présenterons les résultats obtenus lors du cyclage thermique de ces systèmes et 
nous étudierons la réponse de ces revêtements lors de l’endommagement de la barrière 
thermique par fissuration.  
Le manuscrit se termine par une conclusion générale dans laquelle sont résumés les principaux 






   
  
  
 Consortium  
 
Le projet SAMBA (pour « Self Healing Materials for Prolonged Lifetime ») est financé par 
l’Union Européenne à hauteur de 3 millions d’euros pour une durée de quatre ans (European 
Union Seventh Framework Program (FP7/2007–2013, projet no.309849) L’objectif de ce 
projet est de créer, développer et tester une nouvelle barrière thermique cicatrisante par ajout 
de particule de MoSi2 et ainsi d’augmenter significativement la durée de vie de ces revêtements. 
L’objectif final de ce projet étant de déposer, par projection plasma sous air (APS), une barrière 
thermique auto-cicatrisante sur un démonstrateur industriel et de tester la durabilité de ce 
revêtement dans des conditions réelles. Le consortium est composé à la fois de partenaires 
académiques, de centres de recherche gouvernementaux mais aussi de partenaires industriels. 
Les partenaires du consortium et les activités, telles que statuées au début du projet, qui leurs 
sont dédiées sont données dans ce qui suit :   
Partenaires académiques : 
 
• Technische Universiteit Delft (TUD) 
L’Université Technologique de Delft (Pays-Bas) est en charge, principalement, de la 
coordination du projet, de l’élaboration des particules revêtues et de l’étude du mécanisme de 
cicatrisation, du développement d’un modèle numérique micro-mécanique permettant de 
décrire l’endommagement des barrières thermiques auto-cicatrisantes.   
 
• University of Manchester (UM) 
L’Université de Manchester est impliquée dans la caractérisation des systèmes barrières 
thermiques auto-cicatrisants élaborés par projection plasma sous air (microscopie 
électronique et tomographie) et la caractérisation des propriétés mécaniques et thermiques des 
matériaux modèles élaborés par SPS. 
 
• Centre Interuniversitaire de Recherche et d’Ingénierie des Matériaux 
(CIRIMAT) 
L’objectif du CIRIMAT est d’élaborer des matériaux barrières thermiques modèles par Spark 
Plasma Sintering pour étudier l’influence des particules sur les propriétés mécaniques et 
thermiques, l’étude puis la modélisation de l’oxydation à haute température de ces matériaux 
par utilisation de la thermogravimétrie cyclique, la réalisation de systèmes barrières 





Centres de recherche gouvernementaux : 
 
• Forschungszentrum Jülich GmbH (FZJ) 
 
Deux équipes du centre de recherche FZJ sont impliquées. La première a pour rôle d’élaborer 
des barrières thermiques auto-cicatrisantes par projection plasma sous air (APS). 
La seconde a pour rôle d’étudier le comportement en oxydation à haute température de massifs 
frittés par SPS au CIRIMAT et de poudres de MoSi2 non revêtues, afin de définir la composition 
chimique optimale des poudres.  
 
• Ricerca sul Sistema Energetico (RSE) Sp 
 
Le centre de recherche RSE est impliqué dans la caractérisation et le cyclage thermique des 
barrières thermiques auto-cicatrisantes ou non, élaborées par APS et le suivi de 
l’endommagement par thermographie IR. 
 
Partenaires industriels : 
 
• Alstom Power (AP) 
 
Alstom Power est impliqué dans le cyclage thermique des barrières thermiques, auto-
cicatrisantes ou non, préparées par APS.  
 
• GKN Aerospace Sweden AB (GKN) 
 
GKN est en charge du démonstrateur industriel final et des tests de durabilité des revêtements 
barrières thermiques auto-cicatrisants dans des conditions réelles. 
 
• Flame Spray Technologies B.V. (FST) 
 
Ce partenaire industriel est en charge de l’élaboration des particules de MoSi2 non revêtues et 
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Chapitre I : Etat de l’art  
21 
1. Les systèmes barrières thermiques 
 
a. Introduction 
La course effrénée lancée par les motoristes et visant à augmenter la température de 
combustion dans les turbomachines et donc leur rendement a donné naissance à de 
nombreuses innovations permettant de concevoir des matériaux résistants à des sollicitations 
thermomécaniques toujours plus sévères. Actuellement, les aubes des sections haute 
pression/haute température sont constituées de superalliages monocristallins suffisamment 
résistants en fluage pour résister à des efforts centrifuges extrêmes. A cela s’ajoute une 
géométrie d’aube optimisée avec refroidissement interne et externe (Figure I- 1 et Figure I- 2) 




Figure I- 1 Evolution de la température de combustion dans les turbomachines grâce à 
l’optimisation du refroidissement des aubes, au développement des superalliages à base de 
nickel et à l’application de barrières thermiques [1]. 
 




Figure I- 2 Système de refroidissement interne et externe d’une aube de turbine pour 
sections HP/HT [2].
 
Les systèmes barrières thermiques (Figure I- 3) sont des revêtements céramiques déposés sur 
les pièces métalliques des parties les plus chaudes des turbomachines pour application 
aéronautique ou pour la production d’énergie terrestre. L’application de cette céramique 
couplée à un refroidissement interne permet la réduction de la température de 150 °C, pour 
une barrière thermique de l’ordre de 150 µm d’épaisseur, au niveau du superalliage constitutif 
de l’aube. Les systèmes barrières thermiques sont composés d’une couche céramique 
d’épaisseur variable jouant le rôle d’isolant thermique, d’une couche de liaison qui assure 
l’adhérence de la céramique sur le substrat et une protection contre l’oxydation par la 
formation en cours de fonctionnement d’un oxyde à croissance lente appelé TGO (Thermally 
Grown Oxide). L’alumine α qui possède une cinétique de croissance très lente est l’oxyde 
recherché pour le TGO. La sous-couche et la barrière thermique sont déposées sur la pièce à 
revêtir, souvent élaborée à partir d’un superalliage à base de nickel. Pour assurer de bonnes 
performances, la barrière thermique doit protéger le superalliage pour des durées de service et 
un nombre de cycles thermiques dépendant principalement de l’application visée. Les turbines 
à gaz terrestres doivent supporter des températures de 900 à 1100 °C pendant des durées de 
service très longues, de l’ordre de plusieurs dizaines ou centaines de milliers d’heures, mais un 
nombre de cycles limité correspondant aux arrêts de maintenance. Les turbines aéronautiques 
sont caractérisées par des durées de service plus courtes, de l’ordre de quelques milliers à 
quelques dizaines de milliers d’heures à haute température, mais un nombre de cycles élevé 
correspondant aux décollages/atterrissages et sont exposées à des températures plus élevées 
(de 1000 à 1300 °C pour les applications civiles et des pics à 1500-1600 °C pour les applications 
militaires) [3]. La durée de vie des barrières thermiques est intimement liée aux propriétés 
intrinsèques du matériau mais surtout à la microstructure du revêtement, elle-même 
dépendante de la technique de dépôt utilisée. Il est aussi important de souligner les efforts 
réalisés par les motoristes quant à l’élaboration de revêtements abradables permettant de 
limiter les pertes de puissance en réduisant la friction et les fuites entre les parties mobiles et 
les parties fixes de la turbomachine.   





Figure I- 3 Ecorché d’un moteur CFM56-7, cliché d’une aube de turbine (10 cm de longueur) 
pour section HP/HT et observation au MEB d’une barrière thermique en zircone yttriée 
déposée par EB-PVD (Electron Beam Physical Vapor Deposition). 
 
b. Le superalliage  
 
Le terme superalliage désigne une large gamme de matériaux à base de nickel, cobalt ou fer, 
caractérisés par un excellent comportement mécanique à haute température et une très bonne 
résistance à l’oxydation et à la corrosion pour des températures supérieures à 650 °C. La 
résistance mécanique des superalliages à base de nickel est assurée par la précipitation d’une 
phase durcissante γ’-Ni3Al au sein d’une matrice γ-Ni de type austénitique. L’évolution 
constante des procédés d’élaboration permet d’utiliser ces superalliages à des températures 
plus élevées et pour des contraintes toujours plus sévères. Actuellement les aubes HP/HT sont 
réalisées en superalliage à base de Ni.  
Deux avancées majeures sont à l’origine de l’augmentation de la température d’utilisation des 
superalliages à base de nickel (Figure I- 1). La première est la solidification dirigée dans les 
années 1960 permettant d’obtenir des aubes présentant une structure colonnaire avec des 
grains orientés dans l’axe de l’aube. Cette microstructure permet l’élimination des joints de 
grains perpendiculaires à la direction de sollicitation mécanique et ainsi d’augmenter la 
résistance en fatigue [4]. La deuxième avancée, la plus notable est le procédé Bridgman qui 
permet l’obtention de pièces monocristallines présentant de très bonnes propriétés en fluage 
et en fatigue du fait de l’absence de joints de grains [5]. Les superalliages obtenus présentent 
une précipitation ordonnée et cohérente de la phase cubique γ’-Ni3Al (Figure I- 4) au sein d’une 
matrice γ-Ni monocristalline (cubique face centrée). Plusieurs traitements thermiques sont 
nécessaires pour obtenir un matériau homogène et pour optimiser la taille et l’orientation des 
précipités. A l’issue des traitements thermiques, le superalliage présente une fraction 
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volumique de précipités d’environ 70 % [6] et ces précipités cohérents ont une taille comprise 




Figure I- 4 Microstructure d’un superalliage monocristallin MC2 après dissolution sélective 
de la matrice γ-Ni [7]. 
La composition des superalliages a également évolué afin de contrôler au mieux la taille, la 
fraction volumique, la dispersion des précipités γ’-Ni3Al et ainsi optimiser les propriétés 
mécaniques. L’ajout de différents éléments tels que l’aluminium, le chrome, le cobalt, le titane, 
le tantale, le tungstène, le molybdène, le rhénium, le ruthénium, le hafnium ou encore le 
vanadium et l’yttrium a donné naissance à six générations de superalliages (Figure I- 5). La 
première génération contient de l’aluminium (Al), du chrome (Cr), cobalt (Co), molybdène 
(Mo) et du tungstène (W) qui permettent de renforcer mécaniquement la matrice γ-Ni. De la 
même manière l’ajout de titane (Ti) et de tantale (Ta) permet de renforcer les précipités γ’-Ni. 
Le chrome et l’aluminium permettent aussi d’accroitre la résistance en corrosion et à 
l’oxydation. Cependant, une teneur en chrome, molybdène et tungstène trop élevée entraine la 
formation de phases TCP (Topologically Close-Packed) qui fragilisent le superalliage.  
 
 




Figure I- 5 Composition des superalliages en % massique (NR : Non Renseigné) [8]. 
L’ajout de rhénium (Re), à hauteur de 3 % massique, donne naissance à la deuxième 
génération. Cet élément permet de ralentir considérablement la croissance des précipités γ’, 
augmentant ainsi les propriétés mécaniques du superalliage [6]. Tout comme le chrome, une 
teneur trop élevée en rhénium favorise la formation des phases TCP. L’augmentation de la 
teneur en rhénium à hauteur de 6 % massique et la réduction de la teneur en chrome donne 
naissance à la troisième génération de superalliages présentant une meilleure résistance au 
fluage que les superalliages de deuxième génération. La quatrième génération se traduit par 
l’ajout de ruthénium qui permet de diminuer la teneur en rhénium [9] et une amélioration des 
propriétés mécaniques [10]. Les difficultés d’approvisionnement et le coût du rhénium et du 
ruthénium conduisent à l’optimisation de la composition des alliages des deux premières 
générations. L’addition d’hafnium et d’yttrium en faible quantité permet un meilleur 
comportement en oxydation des superalliages [9]. Les éléments tels que le soufre et le carbone 
sont présents en faibles teneurs dans les superalliages, le carbone (de l’ordre de 0,05 % 
massique [9]) permettant d’améliorer la mise en forme. Cependant, il est nécessaire de réduire 
au maximum la teneur de ces éléments (inférieure au ppm atomique pour le soufre) pour 
limiter leur effet néfaste sur la résistance à l’oxydation des superalliages [11].  
 
c. Les sous-couches d’adhérence 
 
Les sous-couches d’adhérence ont deux fonctions principales : 1) assurer la liaison mécanique 
entre deux matériaux présentant des coefficients de dilatation différents, à savoir le 
superalliage (16x10-6 °C-1 [12]) et la barrière thermique (10,5x10-6 °C-1 [12]), 2) protéger le 
superalliage vis-à-vis de l’oxydation à haute température par formation d’une couche d’oxyde 
stable, protectrice et à croissance lente appelée TGO (Thermally Grown Oxide). C’est l’alumine 
α, excellente barrière de diffusion pour l’oxygène et tous les éléments du superalliage, qui 
remplit idéalement cette fonction. Afin de former cet oxyde protecteur, les sous-couches 
d’adhérence doivent donc être riches en aluminium. Celles-ci peuvent être classées dans deux 
grandes familles : 1) les sous-couches ou revêtements de diffusion (« diffusion coatings ») [13, 
14] parmi lesquels on trouve les aluminiures de nickel simples ou « modifiés platine » et les 
sous-couches γ-Ni+γ’-Ni3Al riches en platine, 2) les dépôts d’alliages (« overlay coatings ») [15, 
16] de type MCrAlY (M=Ni et/ou Co).  
Les systèmes barrières thermiques 
26 
i. Les aluminiures de nickel β 
 
La microstructure d’un revêtement de type aluminiures de nickel est composée de deux 
couches, la première externe, monophasée β-NiAl et la deuxième, interne, dite d’interdiffusion 
riche en précipités ou carbures de chrome, tungstène, molybdène ou encore de tantale (TCP). 
On distingue les revêtements « Haute Activité Basse Température » [17] (760-980 °C) et les 
revêtements « Basse Activité Haute Température » [17] (980-1090 °C) qui présentent un 
meilleur comportement en oxydation haute température du fait de l’absence d’éléments du 
superalliage qui sont, hormis l’aluminium voire le nickel, néfastes pour le comportement en 




Figure I- 6 Diagramme binaire Ni-Al [18]. 
La Figure I- 6 présente le domaine de stabilité de la phase β-NiAl et les autres phases 
couramment rencontrées dans les revêtements de diffusion. C’est la phase β-NiAl qui présente 
le domaine de stabilité le plus large avec des concentrations en aluminium pouvant varier de 
36 à 58 at% (1100 °C).  
L’ajout de platine, avant aluminisation permet d’améliorer l’adhérence de l’aluminiure de 
nickel sur le substrat [19] en limitant la formation de pores de type Kirkendall à l’interface 
métal/oxyde [20]. Un effet positif du platine est aussi observé sur la résistance à l’oxydation 
haute température des aluminiures de nickel [18, 21, 22]. Il permet aussi d’augmenter la teneur 
en aluminium incorporée au cours du traitement d’aluminisation [23]. 
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ii. Les sous-couches γ-Ni+ γ’-Ni3Al riches en platine 
 
Le développement des sous-couches d’adhérence de type γ-Ni+γ’-Ni3Al riches en platine dans 
les années 2000 [24] est né de la nécessité de limiter la formation de phases TCP fragiles et 
d’améliorer la compatibilité mécanique entre le superalliage et la sous-couche [25, 26]. Ces 
couches sont obtenues par dépôt d’une couche de platine de quelques micromètres d’épaisseur 
suivi d’un traitement thermique de diffusion auquel peut s’ajouter ou non une aluminisation. 
Le platine permet le transport de l’aluminium du substrat vers le revêtement en abaissant 
l’activité de l’aluminium dans les phases γ et γ’ [27] et peut alors entrainer la formation d’une 
phase γ’-Ni3Al riche en platine en surface. L’ajout d’éléments réactifs (Hf, Y, Zr…) en faibles 
proportions a un effet positif sur l’adhérence des couches d’oxydes formées à la surface de ces 
revêtements [28, 29]. Il est aussi observé que les sous-couches de type γ-Ni+γ’-Ni3Al riches en 
platine sont moins soumises au phénomène de rumpling (ondulation de la sous-couche et du 
TGO) observé pour les sous-couches de type β-(Ni, Pt)Al et qu’elles ne forment pas de phases 
TCP [30, 31].  
 
iii. Les dépôts d’alliages MCrAlY 
 
Les alliages de types MCrAlY (M=Ni et/ou Co) sont déposés directement sur le superalliage 
par EB-PVD (Electron Beam Physical Vapor Deposition), VPS (Vacuum Plasma Spraying), APS 
(Air Plasma Spraying), LPPS (Low Pressure Plasma Spraying), HVOF (High Velocity Oxy-
Fuel), co-déposition électrolytique ou encore par Spark Plasma Sintering [32, 33]. 
L’aluminium (10-15 % massique) et le chrome (15-25 % massique) permettent la protection 
contre l’oxydation et la corrosion alors que l’yttrium (0,2-0,6 % massique) améliore 
l’adhérence de la couche d’oxyde. A l’issue du dépôt, un traitement thermique sous vide permet 
d’homogénéiser la microstructure et d’obtenir une bonne adhérence du dépôt au substrat. La 
microstructure de ces dépôts consiste en une phase intermétallique β-NiAl répartie au sein 
d’une matrice γ-Ni riche en cobalt et en chrome. La matrice γ assure la ductilité de la sous-
couche alors que la phase β fait office de réservoir en aluminium pour la formation de la couche 
d’alumine protectrice (TGO). Comme pour les aluminiures, l’ajout de platine sur le dépôt est 
bénéfique pour la résistance à la corrosion et à l’oxydation du revêtement [34, 35] et permet 
même d’augmenter la ductilité tout en diminuant le coefficient de dilatation thermique du 
dépôt [36]. Du tantale est parfois ajouté au revêtement MCrAlY car il permet de piéger le titane 
diffusant du superalliage jusqu’au revêtement par formation de carbures ((Ta,Ti)C) à 
l’intérieur du dépôt [37, 38]. Cela contribue à réduire l’effet néfaste du titane sur le 
comportement en oxydation de la sous-couche [39].  
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iv. Synthèse sur la microstructure des sous-couches d’adhérence 
 
On peut donc classer les sous-couches d’adhérence en deux grandes familles que sont les 
revêtements de diffusion (diffusion coatings) et les dépôts d’alliages (overlay coatings). Ces 
sous-couches présentent des caractéristiques différentes en termes de composition, 
microstructure et donc résistance à l’oxydation et à la corrosion. Les microstructures des sous-
couches sont données dans la Figure I- 7. Cette couche qui permet de protéger le substrat vis-
à-vis de l’oxydation et d’assurer l’adhérence de la barrière thermique présente une épaisseur 




Figure I- 7 Microstructure des différentes sous-couches d’adhérence : a) Aluminiures de 
nickel modifiés platine constitués d’une partie externe monophasée β NiAl riche en platine, 
b) NiCoCrAlYTa composé des phases β-NiAl, γ ‘-Ni3Al et γ-Ni et de carbures de tantale, c) 
NiCoCrAlY(Re) déposé par HVOF suivi d’un recuit sous vide présentant une structure β/γ 
[40], d) γ-Ni/γ'-Ni3Al modifié platine [41]. 
 
d. La couche d’oxyde de croissance 
 
La formation d’une couche d’oxyde stable, dense, adhérente et à croissance lente à la surface 
de la sous-couche d’adhérence a pour rôle de protéger le superalliage de l’oxydation. Cette 
couche d’oxyde, appelée TGO (Thermally Grown Oxide), est idéalement constituée d’alumine 
de type α. En effet, l’alumine assure la meilleure protection contre l’oxydation et permet aussi 
une meilleure liaison entre la barrière thermique et la sous-couche d’adhérence que la 
chromine [42]. En effet, au-delà de 900 °C, la chromine est très volatile et sa cinétique de 
croissance est trop élevée. On peut trouver l’alumine sous plusieurs formes allotropiques : γ 
(cubique), δ (quadratique), θ (monoclinique) dites de transition et l’alumine α (hexagonale) 
qui est plus stable et recherchée pour le TGO. Les alumines γ et δ se transforment en θ puis en 
alumine α de manière irréversible. Plus la température est élevée et plus la transformation des 
alumines de transition en alumine α sera rapide (Figure I- 8 a)). Les alumines de transition se 
forment dans les premiers instants de l'oxydation, généralement à des températures 
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inférieures à 1000 °C et ont une vitesse de croissance plus élevée que l’alumine α (Figure I- 8 
b)). La transformation des alumines de transition en alumine α entrainant un changement de 
volume, il est donc préférable de former une couche d’alumine α avant le dépôt de la barrière 
thermique. De plus, la présence d’une barrière thermique ralentit la transformation θ -> α [43, 
44]. Bien souvent un traitement de sablage léger de la surface de la sous-couche d’adhérence, 
permettant de nettoyer la surface des impuretés et d’introduire une micro-rugosité et des 
contraintes internes [45, 46], combiné à une pré-oxydation sous vide sont effectués pour 
favoriser la croissance de l’alumine α [45], tout cela avant l’étape de dépôt de la barrière 
thermique.  
 
Figure I- 8 a) diagramme temps-température-transformation pour l’oxydation de β-NiAl 
[47], b) diagramme d’Arrhenius pour l’oxydation de β-NiAl [48].  
 
e. La couche isolante en zircone yttriée 
 
Dans les parties les plus chaudes des turbines à gaz, la température des gaz peut dépasser les 
1300 °C. Dans de telles conditions, très sévères pour les pièces en superalliages à base de 
nickel, il est nécessaire d’appliquer un isolant thermique appelé barrière thermique. Cette 
couche directement exposée aux gaz chauds présente une épaisseur variant de 100 µm à 
quelques millimètres selon les applications. Pour être utilisé comme barrière thermique, le 
matériau céramique choisi doit présenter une conductivité thermique la plus faible possible, 
une faible densité, une bonne résistance aux chocs thermiques, une bonne stabilité à haute 
température, une bonne résistance à l’érosion (la vitesse des gaz en sortie de la chambre de 
combustion pouvant excéder Mach 1) et un coefficient de dilatation thermique élevé pour 
limiter les contraintes d’origine thermique induites par les différences de coefficients de 
dilatation de la barrière thermique (10,5x10-6 °C-1) [12] et du superalliage (16x10-6 °C-1) [12]. 
Actuellement, la céramique la plus utilisée pour les revêtements barrières thermiques est la 
zircone (ZrO2) partiellement stabilisée à l’yttrine (6 à 8 % massique ~ 4 à 4,5 % molaire d’Y2O3), 
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en anglais YPSZ (Yttria Partially Stabilised Zirconia) [49]. La zircone yttriée présente une faible 
conductivité à haute température (2 à 3 W.m-1.K-1 pour de la zircone dense), un coefficient de 
dilatation élevé pour une céramique (10,5x10-6 °C-1), une bonne ténacité (~7,7 MPa.m0,5), une 
dureté élevée (~14 GPa) qui la rend résistante à l’érosion et aux impacts, une faible densité 
(6,08 g.cm-3) et une température de fusion élevée (~2700 °C). Une barrière thermique en 
zircone yttriée de 150 µm d’épaisseur permet d’abaisser la température de la surface interne 
d’environ 150 °C par rapport à la surface externe de la barrière thermique [16]. 
On peut trouver la zircone sous trois formes cristallographiques stables selon la température 
considérée: monoclinique à basse température, quadratique à température intermédiaire et 
cubique à haute température (Figure I- 9). Au refroidissement (vers 950-1170 °C), la zircone 
quadratique se transforme dans une structure monoclinique qui s’accompagne d’un 
changement de volume de l’ordre de 4 à 6 % [17], entrainant éventuellement l’amorçage de 
fissures à l’origine de faibles performances en cyclage thermique. Afin d’empêcher cette 




Figure I- 9 Diagramme d'équilibre du systèmes ZrO2-Y2O3 proposé par Scott [50]. 
L’ajout d’yttrium qui se substitue au zirconium dans le réseau cristallin introduit un grand 
nombre de défauts ponctuels sous forme de lacunes d’oxygène pour compenser la différence 
de charges entre les cations Y3+ et les cations Zr4+ et ainsi assurer l’électroneutralité du système.  
La zircone yttriée présente une conductivité thermique faible, accentuée par la présence de 
lacunes d’oxygène qui constituent des sources efficaces de dispersion des phonons, mais n’en 
demeure pas moins un excellent conducteur ionique pour l’oxygène d’où la nécessité d’une 
sous-couche d’adhérence performante pour protéger le superalliage de l’oxydation.  On peut 
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dénombrer trois formes quadratiques/tétragonales pour la zircone yttriée. La structure 
quadratique t stable est dite transformable car elle peut se transformer en phase monoclinique 
sous l’action d’une contrainte [51]. Ce mécanisme est d’un grand intérêt pour améliorer la 
résistance à la fissuration de matériaux fragiles par ajout de particules de zircone yttriée 
(transformation t->m en fond de fissure) [52]. Les phases dites métastables (t’ et t’’) car non 
prévues par le diagramme de phase. La phase t’ métastable est dite non transformable car elle 
ne se transforme pas en phase monoclinique sous l’effet d’une contrainte. Cette phase est 
généralement obtenue par trempe (105 à 106 °C.s-1) depuis la phase cubique (6-12 % molaire 
d’YO1,5) à très haute température [50]. Celle-ci présente une bien meilleure ténacité que la 
phase cubique (KIC(t’)=7,7 MPa.m0,5 et KIC(c)= 2,4 MPa.m0,5) [53]. Une fois formée, la phase t’ 
ne subit plus la transformation t->m (changement de volume de 4 à 6 %) de la zircone non 
stabilisée. La phase t’ est caractérisée par un rapport de ses paramètres de maille /√2 proche 
de 1,010 (Figure I- 10). De plus, en fonctionnement, les revêtements constitués de cette phase 
possèdent une microstructure dite « tweed » permettant d’augmenter la ténacité [51, 54]. Pour 




Figure I- 10 Domaine de stabilité des différentes structures quadratiques en fonction des 
paramètres de maille [55]. 
 
f. Nouveaux matériaux pour application barrière thermique 
 
De nombreux matériaux, présentant des conductivités thermiques plus faibles que celle de la 
zircone yttriée, ont été étudiés comme candidats potentiels pour l’application barrière 
thermique. Ces derniers peuvent être classés dans plusieurs familles : les matériaux à base de 
zircone et dopés avec des oxydes de terres rares tels que le Gd2O3, Yb2O3, Nd2O3 et Sc2O3 [3], 
les zirconates de type pyroclore (M2Zr2O7) [56], les oxydes de type perovskite (SrZrO3, 
BaZrO3…) [3], les lanthanides orthophosphates (LaPO4) et silicates (Gd8Ca2(SiO4)6O2) [3]. Le 
développement de ces nouveaux matériaux constitue une des pistes pour réduire la 
conductivité thermique des barrières thermiques en zircone yttriée actuellement utilisées. 
 




Figure I- 11  Conductivités thermiques des nouveaux matériaux pouvant potentiellement 
être utilisés pour application barrière thermique. a) matériaux dont la conductivité 
thermique dépend de la température et b) matériaux présentant une conductivité thermique 
indépendante de la température [3]. 
La corrosion par les CMAS est responsable d’importants dommages notamment pour les 
barrières thermiques élaborées par EB-PVD. Les CMAS (Calcium-Magnésium-Alumino-
Silicates) sont des mélanges d’oxydes à bas point de fusion provenant des poussières en 
suspension, des cendres volcaniques ou encore des sables présents dans l’atmosphère qui 
s’infiltrent dans les turbines. A haute température, ces mélanges fondus pénètrent 
profondément entre les colonnes des barrières thermiques EB-PVD, parfois jusqu’au TGO [57], 
puis se solidifient lors du refroidissement de la turbine ou quand le front de pénétration atteint 
sa limite de solidification. Les colonnes de la barrière thermique perdent alors leur tolérance à 
la déformation [58]. La différence des valeurs de coefficients de dilatation entre les CMAS et la 
barrière thermique entraine le délaminage de celle-ci [59, 60]. Les CMAS sont aussi 
susceptibles de dissoudre l’yttrine de la zircone aux joints de grains et dans les espaces inter-
colonnaires rendant ainsi possible la transformation de la structure quadratique métastable de 
la zircone en une structure monoclinique ou cubique s’accompagnant d’un changement de 
volume et donc l’apparition de contraintes internes [58, 61]. Ces mélanges d’oxydes peuvent 
aussi dissoudre le TGO, désolidarisant ainsi la barrière thermique du substrat [57].  
Afin de protéger les barrières thermiques, plusieurs auteurs [62, 63] ont proposé d’introduire 
de l’alumine sous forme d’une phase secondaire dispersée dans la barrière thermique en 
zircone yttriée. L’infiltration du CMAS entrainerait la dissolution de l’alumine et la formation 
d’anorthite CaAl2Si2O8 cristallisée. L’ajout de TiO2 en solution solide [62] permettrait de 
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catalyser la cristallisation de l’anorthite. Une autre approche consiste à utiliser des zirconates 
de gadolinium, par exemple Gd2Zr2O7 (GZO), pour permettre la cristallisation d’apatite 






a. Sous-couches d’adhérence 
 
i. Aluminiures de nickel β  
Plusieurs techniques d’élaboration peuvent être utilisées pour l’élaboration des aluminiures de 
nickel. La première est l’aluminisation en pack [13] qui consiste à immerger la pièce dans un 
mélange de poudres (pack) et au sein d’une enceinte sous atmosphère protectrice pour éviter 
l’oxydation. Le pack est constitué d’une source d’aluminium, d’un halogénure jouant le rôle 
d’activateur de la réaction et d’une poudre inerte (généralement de l’alumine). A haute 
température, l’activateur se volatilise et réagit avec la source pour former des halogénures 
d’aluminium gazeux qui diffusent à travers le pack et se décomposent à la surface de la pièce 
en libérant l’aluminium nécessaire à la formation de l’aluminiure de nickel. Cependant, les 
particules de poudre peuvent être piégées à l’intérieur du dépôt lors de l’aluminisation. Cela 
peut entrainer un remplissage des zones étroites de la pièce tels que les trous de 
refroidissement par exemple. De nouveaux procédés ont alors fait leur apparition comme la 
CVD (Chemical Vapor Deposition) et l’aluminisation hors pack (dont fait partie l’aluminisation 
en phase vapeur Snecma APVS [64]).  
De nombreuses études ont montré un effet bénéfique de l’ajout de platine pour améliorer la 
résistance à la corrosion et à l’oxydation à haute température des aluminiures [21, 22, 65]. Pour 
ce faire, un dépôt électrolytique de 5 à 10 µm de platine sur la surface (préalablement sablée) 
de la pièce est effectué, suivi d’un traitement thermique de diffusion du platine et d’une 
aluminisation de type LAHT (Low Activity High Temperature).  
 
 
ii. Dépôt d’alliages de type MCrAlY 
Les premiers dépôts d’alliages de type MCrAlY ont été élaborés par technique EB-PVD [66] et 
par pulvérisation cathodique [67, 68]. Cependant ces procédés ont progressivement été 
remplacés par la projection plasma, bien plus intéressante en termes de coût. Le matériau à 
déposer, finement divisé sous forme de poudre, est injecté à l’aide d’un gaz inerte dans la torche 
plasma ce qui entraine la fusion complète ou partielle de la poudre. Les gouttelettes ainsi 
formées sont alors projetées à grande vitesse (600 m.s-1) sur le substrat à revêtir. Ces dernières 
se déforment au moment de l’impact et se solidifient rapidement (jusqu’à des vitesses pouvant 
atteindre 106 °C. s-1) au contact du revêtement. L’empilement ces gouttelettes conduit à une 
structure lamellaire (Figure I- 12). L’accroche mécanique du revêtement ainsi formé est facilité 
lorsque le substrat présente une rugosité élevée. Un traitement thermique d’homogénéisation 
est ensuite effectué pour densifier la microstructure et obtenir une bonne adhérence avec le 
substrat [69]. La projection plasma atmosphérique (APS) est le procédé le plus économique 
cependant les particules projetées peuvent réagir avec l’atmosphère pour former des oxydes 
que l’on retrouve dans le dépôt. Le plasma est produit en appliquant une tension élevée entre 
deux électrodes ce qui permet l’ionisation d’un gaz et la production d’un plasma d’une 
température variant de 3000 à 15000 K. Les gaz utilisés pour la projection, généralement 
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l’argon, l’hydrogène, l’hélium et parfois l’azote, sont injectés à grande vitesse (généralement 35 
l.min-1). De nombreuses techniques ont été développées pour limiter l’oxydation des particules 
ou encore pour améliorer la microstructure du dépôt. On peut citer les procédés :  VPS/LPPS 
(Vacuum et Low Pressure Plasma Spraying) pour lesquels le dépôt est effectué dans une 
chambre sous vide ou sous atmosphère pauvre en oxygène, le co-dépôt électrolytique et le 
HVOF (High Velocity Oxy Fuel) [70]. Le procédé HVOF, qui appartient au procédé de dépôt 
par projection dans une flamme est basé sur l’utilisation de gaz combustibles sous haute 
pression soumis à un flux élevé et injectés dans une chambre de combustion interne. Ce 
procédé génère les vitesses de déplacement des particules les plus élevées parmi toutes les 
techniques de projection thermique, cependant la température de la flamme est plus faible que 
la température du plasma dans le cas de l’APS. La vitesse élevée des particules permet de 




Figure I- 12 Microstructure d’une sous-couche d’adhérence de type MCrAlY déposée par 
projection plasma atmosphérique (APS) mettant en évidence la présence d’oxydes internes 








b. Barrières thermiques  
 
i. Techniques conventionnelles  
 
1. Projection plasma atmosphérique (APS) 
 
Le procédé APS, utilisé pour l’élaboration de barrières thermiques, consiste à projeter à grande 
vitesse une poudre fondue ou partiellement fondue sur le substrat à revêtir. Le refroidissement 
et l’empilement des gouttes conduit à une structure lamellaire caractéristique des barrières 
thermiques préparées par projection plasma. La porosité inter-lamellaire ainsi que la présence 
d’un réseau de fissures horizontales confèrent au revêtement une conductivité thermique plus 
faible (0,9-1,1 W.m-1.K-1) qu’un revêtement dense ou qu’un revêtement obtenu par EB-PVD 
(1,6-1,7 W.m-1.K-1 [35]). Cependant le frittage des lamelles à la suite d’une exposition prolongée 
à haute température est responsable d’une augmentation de la conductivité thermique. La 
porosité des barrières thermique ainsi obtenues est comprise entre 15 et 20 % [72]. La structure 
lamellaire et la rugosité de surface rendent ces dépôts moins résistants à l’érosion que les 
dépôts EB-PVD [35].  La projection plasma permet de déposer des revêtements barrières 




Figure I- 13 Microstructure lamellaire caractéristique d'une barrière thermique déposée 
par projection plasma atmosphérique [35]. 
Plus récemment, des barrières thermiques obtenues par projection plasma et présentant des 
macro-fissures verticales ont été développées et sont actuellement utilisées avec succès dans le 
domaine de la propulsion aéronautique et dans le domaine de la production d’électricité. La 
présence de ces fissures verticales permet d’accommoder plus facilement les déformations 
causées par les différences de coefficients de dilatation de la céramique et du superalliage [35]. 
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Figure I- 14 Microstructure d’une barrière thermique macro et micro fissurée préparée par 





Le procédé EB-PVD consiste à évaporer ou sublimer une cible de zircone yttriée à l’aide d’un 
canon à électrons puis d’orienter le faisceau de vapeur vers le substrat à revêtir. En se 
condensant, cette vapeur donne naissance à un dépôt de zircone yttriée présentant une 
structure colonnaire orientée perpendiculairement au substrat (Figure I- 15). Cette structure 
particulière permet l’accommodation des déformations engendrées par la différence de 
coefficients de dilatation entre le superalliage et la barrière thermique et permet d’obtenir une 
durée de vie supérieure à celle des barrières thermiques déposées par projection plasma. 
Cependant, du fait de la porosité inter-colonnaire ouverte et perpendiculaire à la surface, la 
conductivité thermique du revêtement obtenu est plus élevée que dans le cas des barrières 
thermiques déposées par projection plasma. D’un point de vue économique, la technique EB-
PVD est plus onéreuse que la projection plasma du fait du coût de l’installation EB-PVD (entre 
15 et 30 millions d’euros) et du grand nombre d’étapes complexes nécessaires à la réalisation 
d’une barrière thermique. Les étapes majeures du procédé EB-PVD sont le sablage, le 
préchauffage à 1000 °C en atmosphère contrôlée pour former une fine couche de TGO 
nécessaire pour obtenir une bonne adhérence de la barrière thermique, l’évaporation de la cible 
en zircone yttriée et son dépôt sur le substrat, un traitement thermique d’une heure sous vide 
à une température de 1100 °C, un traitement thermique de 30 minutes à 700 °C sous air et 
polissage éventuel. Ce procédé est utilisé pour revêtir les parties mobiles (aubes) soumises à 





Figure I- 15  a) Equipement industriel d’élaboration des dépôts EB-PVD comportant 4 
chambres de dépôts [35], b) microstructure colonnaire caractéristique d’une barrière 
thermique déposée par EB-PVD [35]. 
 
ii. Techniques alternatives  
 
De nombreux procédés ont été développés afin d’offrir une alternative aux procédés industriels 
classiques que sont la projection plasma et la technique EB-PVD. Le développement de ces 
procédés est principalement motivé par l’amélioration des performances et de la durée de vie 
des barrières thermiques actuelles mais aussi la réduction des coûts de fabrication. Parmi ces 
procédés, on peut citer: le procédé SPPS (Solution Precursor Plasma Spray [73-75]) et le 
procédé SPS (Suspension Plasma Spraying) qui permettent d’obtenir des revêtements avec une 
morphologie proche des barrières thermiques déposées par APS mais aussi des 
microstructures colonnaires, le procédé EB-DVD (Electron Beam Directed Vapor Deposition) 
qui permet d’obtenir des revêtements présentant une structure colonnaire, ESAVD 
(Electrostatic Spray Assisted Vapor Deposition), le procédé FAVD (Flame Assisted Vapor 
Deposition) permettant aussi d’obtenir des revêtements présentant une structure colonnaire, 
MO-CVD (Metal-Organic Chemical Vapor Deposition) et PE-CVD (Plasma Enhanced Chemical 
Vapor Deposition). 
Deux procédés innovants ont été développés au CIRIMAT pour l’élaboration de barrières 
thermiques et/ou de systèmes barrières thermiques complets. Le premier procédé à savoir la 
voie sol-gel, breveté par Troczynski et Yang [76] en 2001 a fait l’objet d’un intense 
développement au CIRIMAT depuis 2004. Ce procédé de chimie douce par voie liquide 
consiste à tremper le substrat à revêtir dans un sol contenant une suspension de particules de 
zircone yttriée. La pièce à revêtir est ensuite retirée, le solvant évaporé et l’opération est répétée 
afin d’obtenir l’épaisseur désirée. Un traitement thermique à 1100 °C permet alors le frittage 
du revêtement et l’obtention de la phase quadratique t’. La dernière étape, dite de consolidation 
consiste en un colmatage partiel des micro-fissures verticales générées lors du refroidissement 
post-densification. Les travaux de Lisa Pin [77] ont montré que ce type de barrières thermiques 
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présente une durée de vie en cyclage s’approchant des barrières thermiques standard EB-PVD. 
L’avantage majeur de ce procédé, non testé en conditions industrielles, provient du faible coût 
et de la simplicité des équipements nécessaires à sa mise en œuvre, son caractère non 
directionnel et la possibilité de fonctionnaliser la céramique. A l’issue du dépôt, le revêtement 




Figure I- 16 Microstructure d'une barrière thermique déposée par voie sol-gel [79]. 
 
La technique Spark Plasma Sintering (SPS) est développée depuis 2005 au CIRIMAT pour 
l’élaboration de sous-couches d’adhérence de type MCrAlY simples ou modifiées platine et/ou 
aluminium [80, 81], d’abradables [82] et la fabrication en une seule étape de systèmes 
barrières thermiques complets avec des sous-couches de type γ-γ’, un TGO et une céramique 
en zircone yttriée ou une céramique multi-couches (Figure I- 17) [33, 83]. Boidot [83] puis 
Selezneff [84] ont utilisé cette technique pour élaborer et optimiser les compositions de sous-
couches γ-γ’. Une autre équipe a repris cette idée et a réalisé des systèmes barrières thermiques 
complets avec une sous-couche MCrAlY [85]. L’intérêt de cette technique, non testée 
industriellement, réside dans la possibilité d’élaborer rapidement des systèmes barrières 
thermiques complets tout en contrôlant finement la composition de la sous-couche 






Figure I- 17 Microstructure caractéristique d’une barrière thermique fabriquée par Spark 
Plasma Sintering après 300 cycles thermiques d’une heure à 1100 °C [83].  
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3. Endommagement des barrières thermiques déposées par projection 
plasma 
 
L’endommagement des barrières thermiques dépendant fortement de nombreux facteurs tels 
que les conditions de service (température, atmosphère, fréquence des cycles…), la 
microstructure de la barrière thermique, la composition de la sous-couche, la nature du 
superalliage, les paramètres d’élaboration (recuits, traitements de surface…), il est donc 
difficile de décrire un mécanisme d’endommagement général des barrières thermiques. 
Cependant, les facteurs influençant l’endommagement de celles-ci peuvent être classés dans 
cinq grandes familles : i) les contraintes provenant des différences de coefficients de dilatation 
de la barrière thermique, du TGO, de la sous-couche et du superalliage, ii) l’oxydation de la 
sous-couche responsable de la croissance du TGO et son interdiffusion avec le substrat, iii) le 
changement de microstructure (frittage), de composition ou encore des propriétés thermiques 
du système barrière thermique en service, iv) l’érosion par les particules ingérées par le moteur 
et qui heurtent la surface de la céramique, v) les dépôts d’oxydes de calcium, magnésium, 
aluminium et silicium (CMAS) qui dissolvent l’yttrine ce qui a pour effet de déstabiliser la 
structure t’ de la zircone et provoque la fissuration de la barrière thermique lors du cyclage 
thermique. 
 
a. Origine des contraintes 
 
La croissance de la couche TGO en service, par oxydation de la sous-couche d’adhérence, est le 
phénomène majeur responsable de l’endommagement des systèmes barrières thermiques. En 
effet, la différence de volume entre l’oxyde formé (TGO) et le métal consommé pour le former 
(aluminium) génère des contraintes de compression dites « de croissance » (<1 GPa [86]) au 
sein de la couche TGO. A cela s’ajoute les contraintes d’origine thermique provenant des 
différences de coefficients de dilatation entre la sous-couche et le TGO (Figure I- 18). Clarke et 
al. [87], Christensen et al. [88] et Reddy et al. [89] ont mesuré des contraintes de compression 
de 3 à 5 GPa dans le TGO pour des refroidissements depuis des températures supérieures à 
1000°C.et jusqu’à température ambiante. Ces valeurs sont en accord avec un calcul simple, 





Avec W* l’énergie de déformation par unité de surface, ETGO le module d’Young, νTGO le 
coefficient de Poisson,  la différence de coefficients de dilatation entre le TGO et la sous-
couche ou la barrière thermique, ΔT le saut de température et X l’épaisseur du TGO. L’énergie 
de déformation dans la couche TGO augmente linéairement avec l’épaississement de la couche 
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TGO. Lorsque cette énergie de déformation atteint une valeur limite, elle est alors libérée par 




Figure I- 18 Evolution des coefficients de dilatation des différentes couches d'un assemblage 
système barrière thermique [84]. 
 
Gil et al. [91] ont montré que la rugosité des sous-couches d’adhérence, c’est-à-dire la présence 
de « crêtes » (parties convexes) et de « vallées » (parties concaves), a une influence sur le 
comportement en oxydation des sous-couches de type NiCoCrAlY. En effet, lorsque la sous-
couche est plane, l’épaisseur et la composition du TGO sont uniformes alors que pour les sous-
couches rugueuses, la morphologie du TGO varie selon que l’on se trouve dans une zone 
concave ou convexe. Ce phénomène a été attribué à un épuisement non homogène en yttrium 
et en aluminium [92]. Cela provient du réservoir en yttrium et en aluminium qui est plus faible 
dans les zones convexes que dans les zones concaves. En effet, les zones concaves forment une 
couche d’oxyde très riche en oxydes mixtes alors que les zones convexes présenteront une faible 
quantité d’oxydes riches en éléments réactifs [91]. L’ajout d’éléments réactifs, tels que 
l’yttrium, en faible concentration permet d’augmenter l’adhérence du TGO sur la sous-couche 
mais aussi de ralentir la croissance du TGO puisque soit ces éléments ségrégent au niveau des 
joints de grains de l’alumine [93-96] soit ils empêchent la diffusion de l’aluminium de la sous-
couche vers la surface [97, 98]. Cependant, en cas de surdopage (« overdoping »), la formation 
d’oxydes riches en éléments réactifs est observée à l’interface sous-couche/TGO. Beaucoup 
d’auteurs prétendent que les pegs augmentent l’adhérence du TGO par ancrage mécanique [28, 
99]. Mais ces oxydes sont également une source de contraintes du fait de leur croissance et du 
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cyclage thermique ce qui peut être néfaste pour la durée de vie de la barrière thermique [100-
102]. Selon Renush et al. [103], l’épuisement du réservoir en aluminium après exposition 
prolongée est responsable de la formation d’oxydes non protecteurs, à savoir des spinelles, qui 
constituent des sites d’amorçage pour les fissures. Cependant, Vergani et al. [104] ont montré 
que l’adhérence de la barrière thermique après cyclage thermique est plus élevée dans le cas 
d’une sous-couche rugueuse (Ra=12 µm) que dans le cas d’une sous-couche plus lisse 
(Ra=5 µm). La formation de spinelles peut aussi être attribuée à l’effet « diffusion cell » 
résultant de l’oxydation de la poudre de MCrAlY au cours de la projection (APS) comme reporté 
par Evans et al. [105]. Chaque particule oxydée correspond à une « diffusion cell » qui possède 
un réservoir limité en aluminium et donc s’appauvrit rapidement, entrainant alors la formation 
d’oxydes riches en Ni et Co et l’endommagement de la barrière thermique.  
 
b. Mécanismes d’endommagement 
 
La durée de vie des systèmes barrières thermiques préparés par projection plasma est 
contrôlée par une séquence d’amorçage, propagation et coalescence de fissures menant au 
délaminage (ou écaillage) partielle ou totale de la couche de zircone yttriée [106]. Il existe 
quatre mécanismes principaux d’endommagement des barrières thermiques qui sont 
intimement liés aux contraintes provenant des différences de coefficients de dilatation entre 
les différentes couches ou encore de la croissance du TGO (Figure I- 19). Au refroidissement, 
la couche barrière thermique est globalement en compression. Cependant, du fait de la rugosité 
de la sous-couche d’adhérence, on observe localement un état de contrainte différent selon 
qu’on se situe au voisinage d’une « crête » (partie convexe) ou d’une « vallée » (partie concave). 
Au niveau des crêtes, l’interface sous-couche/TGO est en traction alors qu’elle est en 
compression au niveau des vallées [107]. L’épaississement de la couche TGO entraine une 
augmentation des contraintes de traction au niveau des crêtes ce qui a pour effet d’initier des 
fissures à l’interface sous-couche/TGO (mécanisme I). La différence de coefficients de 
dilatation entre la sous-couche et la barrière thermique entraine aussi la mise en traction de 
l’interface TGO /barrière thermique au voisinage des crêtes et en compression au voisinage des 
vallées [108]. Les différences de coefficients de dilatation sont moins importantes que pour le 
TGO et la sous-couche, de plus, la présence de pores et de fissures dans la barrière thermique 
permet d’accommoder une partie des déformations. Cependant, les contraintes sont 
suffisamment élevées pour initier, au voisinage des crêtes, des fissures à l’interface 
TGO/barrière thermique (mécanisme II) mais aussi dans la barrière thermique (mécanisme 
III). Selon De Masi-Marcin [109], la propagation et la coalescence de ces micro-fissures à 
l’intérieur de la barrière thermique est à l’origine du délaminage/écaillage de la barrière 
thermique. Cela implique que les fissures formées au niveau des crêtes (zones convexes) 
devraient coalescer au-dessus des vallées (zones concaves). Plus récemment, Vaßen et al. [110] 
ont montré que, dans les premiers instants d’exposition, c’est-à-dire lorsque la couche TGO est 
relativement peu épaisse, les zones concaves (vallées) sont en compression (au 
refroidissement) ce qui empêche la propagation et la coalescence des fissures. Au fur et à 
mesure que la couche de TGO croit, elle constitue alors une fraction non négligeable des 
Endommagement des barrières thermiques déposées par projection plasma 
44 
aspérités de la sous-couche et forme alors une couche TGO/sous-couche que l’on peut qualifier 
de couche « composite ». Cela implique que, localement, les contraintes sont contrôlées par les 
différences de coefficients de dilatation entre la couche composite (plutôt que la sous-couche 
seule) et la sous-couche ou encore la barrière thermique. Pour une certaine épaisseur de TGO, 
la couche composite présente alors un coefficient de dilatation inférieur à ceux de la barrière 
thermique ou encore de la sous-couche. Cela entraine une inversion des contraintes au niveau 
des crêtes et des vallées. La transition compression -> traction dans les vallées entraine alors 
la formation de fissures (mécanisme IV) [111, 112]. Cela implique donc que l’apparition des 
premières fissures au niveau des zones convexes (crêtes) n’entraine pas directement la ruine 
du système.  
 
 
Figure I- 19 a) Vue schématique des différents mécanismes de formation des fissures dans 
les barrières thermiques préparées par projection plasma atmosphérique, b) Vue en coupe 
au MEB d’une barrière thermique illustrant les différents mécanismes d’endommagement 
proposés. [113].  
 
c. Suivi de l’endommagement 
 
i. Contrôles conventionnels et contrôles destructifs 
 
L’estimation de la durée de vie d’un système barrière thermique exposé à un environnement 
oxydant à haute température avec ou sans cyclage thermique nécessite de choisir un critère de 
fin de vie. Ce critère, souvent fixé arbitrairement par les auteurs, peut correspondre par 
exemple à la formation de la première fissuration visible [114], une fissure d’une longueur 
supérieure à quelques millimètres [40], un écaillage de la barrière thermique d’une fraction 
comprise entre 10 et 100 %, un endommagement visible de la barrière thermique ou encore 
une combinaison de deux de ces critères [114]. Idéalement le critère choisi devrait traduire la 
durée pour laquelle le système barrière thermique n’assure plus une protection suffisante pour 
le superalliage vis-à-vis de la température ou de l’oxydation. Bien souvent l’endommagement 
est évalué par contrôle visuel, par microscopie optique et éventuellement par microscopie 
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électronique à balayage (MEB) au cours du palier basse température, c’est-à-dire entre deux 
cycles thermiques. Des coupes métallographiques destructives pour l’échantillon, mais riches 
en informations, sont généralement effectuées à un instant donné du vieillissement de la 
barrière thermique.  La préparation demande un soin tout particulier pour éviter de générer 
des contraintes mécaniques, des fissures ou encore des arrachements de matière à l’interface 
TGO/barrière thermique au cours de l’enrobage et du polissage. Un contrôle en microscopie 
optique ou électronique à balayage permet de suivre l’endommagement de la barrière 
thermique, les évolutions microstructurales ou encore de comprendre les mécanismes 
d’endommagement.  
Au sein de la même étude, le choix de l’un ou l’autre de ces critères de fin de vie n’est pas 
nécessairement pénalisant puisqu’il est souvent question de comparer l’influence de la 
composition de la sous-couche d’adhérence ou du procédé d’élaboration de la barrière 
thermique sur la durée de vie du revêtement céramique. La Figure I- 20 montre par exemple 
l’influence de la technique d’élaboration (APS et VPS) et de la composition de la sous-couche 
d’adhérence sur la durée de vie en cyclage thermique à 1150 °C d’un revêtement barrière 
thermique déposé par APS. Dans cette étude [114], le critère de fin de vie correspond au début 
de la fissuration de la barrière thermique loin des bords ou à un écaillage d’au moins 10 % de 




Figure I- 20 Comparaison des durées de vie des barrières thermiques (APS) pour différents 
types de sous-couches après cyclage thermique à 1150 °C (palier HT d’une heure) [114]. 
Cependant la grande variété de ces critères pose problème lorsqu’il s’agit de comparer les 
durées de vie obtenues provenant de différentes études. A cela il faut ajouter les contributions 
d’autres facteurs qui varient selon les études, parmi lesquels, on peut regrouper de manière 
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non exhaustive : la fréquence des cycles thermiques (durée de maintien à haute température 
variable) [40, 61, 115-117], la température maximale atteinte, la température atteinte au 
refroidissement [115, 117, 118] et plus généralement le type d’essais réalisé (chauffage 
homogène, gradient thermique…).  
 
ii. Contrôles non destructifs 
 
La durée de vie des barrières thermiques déposées par projection plasma est contrôlée par une 
séquence d’amorçage, propagation et coalescence de fissures menant au délaminage (ou 
écaillage) partielle ou totale de la couche de zircone yttriée. Les mécanismes à l’origine de 
l’écaillage sont souvent insidieux ce qui rend difficile la détection précoce de 
l’endommagement avec les moyens de diagnostic usuels (contrôle visuel, microscopie optique 
et microscopie électronique à balayage). Les observations en coupes transverses sont riches 
d’informations mais sont destructives. De plus, il est possible que la préparation de 
l’échantillon provoque elle-même des dommages. C’est alors tout naturellement que les 
recherches se sont portées sur le développement de techniques de contrôle non destructif 
(CND) beaucoup plus fiables pour la détection des processus précurseurs de l’écaillage.  
- La Thermographie Infra-Rouge (IR)  
La thermographie IR permet de mettre en évidence des défauts, des fissures et des décohésions 
à l’interface entre le revêtement barrière thermique et le substrat métallique. Celle-ci repose 
sur la différence de conductivité thermique entre les zones intactes et les zones endommagées 
[119-121]. L’analyse consiste à chauffer la face revêtue de la barrière thermique de l’échantillon 
à l’aide, par exemple, de lampes flash et d’observer la réponse du matériau à l’aide d’une 
caméra IR. Le flux thermique engendré par les lampes se propage dans l’échantillon et suivant 
les défauts rencontrés dans la barrière thermique, le signal sera renvoyé différemment des 
zones intactes. En effet, les zones endommagées atteignent une température plus élevée et 
présente un refroidissement plus lent du fait d’une conductivité thermique plus faible. La 
présence de défauts tels que des fissures ou un délaminage implique la présence d’une couche 
d’air dont la conductivité thermique est très inférieure, d’un facteur 50, à celle de la zircone 
yttriée et qui diminue donc le flux de chaleur. La résolution des images obtenues via la caméra 
IR est de l’ordre de 0,5 mm².  
 




Figure I- 21  a) Principe de la thermographie IR, b) Evolution de l’image thermique d’un 
échantillon en fonction du nombre de cycles thermiques [119].   
Des essais menés par Newaz et Chen [122] ont permis de montrer qu’il est possible de suivre 
l’évolution de la fissuration d’une barrière thermique en cours de refroidissement et les micro-
décohésions au niveau de la couche TGO car celles-ci modifient la transmission et la réflexion 




Figure I- 22 Formation et propagation de l’endommagement pendant le refroidissement 
d’un échantillon après oxydation isotherme à 1177 °C [122]. 
Pour interpréter convenablement les données obtenues par cette technique, il convient de 
considérer les deux contributions majeures pouvant affecter la conductivité thermique de la 
barrière thermique. Les micro-décohésions entrainent une diminution de la conductivité 
thermique alors que le frittage, au contraire, génère une augmentation de la conductivité 
thermique. Une modélisation appropriée permet cependant de décorréler les deux 
contributions [123].     
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Figure I- 23 a) Influence des micro-décohésions (fissures) et du frittage sur la conductivité 
thermique de la barrière thermique, b) Modélisation de l’évolution de la conductivité 
thermique pour la prédiction de la dégradation des systèmes barrières thermiques [123]. 
- La Piezospectroscopie  
La piezospectroscopie est une technique permettant de mesurer l’état de contraintes dans la 
couche TGO à température ambiante et ainsi d’estimer la durée de vie restante de la barrière 
thermique [124, 125]. Elle est basée sur l’analyse du signal de fluorescence émis par des cations 
de Cr trivalents présents dans la couche TGO après excitation via une source lumineuse, 
généralement un laser de 514 nm de longueur d’onde. Les raies de fluorescences provenant des 
cations Cr3+ sont alors enregistrées et analysées via un spectromètre. Le signal obtenu est un 
doublet spectral et la position spectrale dépend du niveau de déformation élastique dans la 
couche de TGO (effet piezospectroscopique). L’estimation, par cette technique, de l’état de 
contrainte dans le TGO se fait point par point. L’endommagement de la barrière thermique par 
fissuration, délaminages locaux s’accompagne d’un relâchement des contraintes au niveau de 
la couche TGO ce qui permet, à l’aide de cette technique, de suivre l‘endommagement et même 









Figure I- 24 Principe de la piezospectroscopie [126]. 
- Autres techniques 
D’autres techniques tels que la Spectroscopie d’Impédance Electrochimique (SIE) et les 
techniques basées sur la propagation des ondes ultrasonores existent.  La spectroscopie 
d’impédance consiste à appliquer une tension sinusoïdale de faible amplitude sur une large 
gamme de fréquence. La réponse en impédance du système barrière thermique est alors 
simulée avec un schéma électrique équivalent. L’évolution des valeurs des éléments électriques 
(résistance, capacité…) du schéma électrique en fonction du nombre de cycles thermiques 
permet alors d’obtenir des informations sur l’évolution de la barrière thermique et d’estimer la 
durée de vie restante du revêtement [2086][4075]. 
Une autre technique appelée essai LASAT (Laser Shock Adhesion Test) peut être utilisée pour 
mesurer l’adhérence des barrières thermiques déposées par projection plasma ou EB-PVD 
[127-129]. Au cours de cet essai, une impulsion laser est focalisée sur la surface de l’échantillon 
et va former un plasma dont l’expansion génère une onde de choc qui se propage dans le 
matériau. L’adhérence de la barrière thermique sur le substrat est alors caractérisée par 
l’apparition d’une décohésion interfaciale pour une densité de puissance d’onde de choc 
donnée.  
Pour finir, la tomographie aux rayons X peut aussi être utilisée pour le suivi de 
l’endommagement par fissuration des barrières thermiques [130] mais nécessite souvent une 






a. Concept et applications 
 
En 2001, White et al. [131] proposent un procédé de fabrication d’un composite à matrice 
polymère présentant une capacité à s’auto-cicatriser dès lors que celui-ci est endommagé par 
fissuration. Lors de la fissuration de ce composite, les microcapsules incorporées dans la 
matrice et contenant l’agent cicatrisant sont rompues permettant alors à celui-ci de remplir la 
fissure par capillarité. L’agent cicatrisant est mis en contact avec des catalyseurs eux aussi 
incorporés dans la matrice, déclenchant alors la polymérisation de ce premier et donc la 
fermeture de la fissure. Selon van der Zwaag [132], la cicatrisation d’un matériau nécessite la 
création d’une ‘mobilité temporaire et localisée’. Par exemple, pour la peau, qui est un matériau 
naturellement auto-cicatrisant, la création d’une entaille s’accompagne de la formation de sang 
qui remplit l’entaille (mobilité localisée), au contact de l’air le sang devient alors un gel flexible 
(mobilité temporaire) mais non fluide qui se transforme alors progressivement en peau par un 
processus complexe. Ce concept peut être généralisé à la plupart des matériau auto-
cicatrisants. Il est important de noter que la cicatrisation d’un matériau demande plus ou 
moins de temps selon la sévérité de l’endommagement, la rapidité des processus mis en jeu ou 
encore les conditions extérieures (température, atmosphère…). Par exemple, la cicatrisation 
d’une plaie se fait en quelques minutes alors que la cicatrisation d’un os fracturé ou d’un béton 
peut se faire en plusieurs semaines. La durée de cicatrisation n’est cependant pas 
problématique dès lors qu’elle se fait dans une durée acceptable pour l’application visée.  
Idéalement les matériaux auto-cicatrisants devraient présenter les mêmes propriétés 
mécaniques ou fonctionnelles que les matériaux plus conventionnels (non cicatrisants) 
présents sur le marché. Cependant l’incorporation d’agents cicatrisants s’accompagne souvent 
d’une réduction de ces propriétés car cela nécessite, par exemple, la rupture de certaines 
liaisons chimiques au sein d’un matériau qui ne contribuent plus alors à la tenue mécanique 
[132]. Lors de la conception de pièces de structure ou autres à partir d’un matériau non 
cicatrisant, il est d’usage d’appliquer un coefficient de sécurité pour le dimensionnement. Ce 
coefficient de sécurité prend en compte l’évolution des propriétés du matériau qui peuvent 
alors chuter par endommagement du matériau tout au long de la durée de vie de la pièce. Dans 
le cas des matériaux auto-cicatrisants, il n’y a idéalement pas de réduction des propriétés du 
matériau en service et donc il n’est pas nécessaire d’appliquer un facteur de sécurité aussi 
sévère que pour les matériaux conventionnels. L’utilisation de matériaux auto-cicatrisants 
devient donc intéressante dès lors que les propriétés initiales potentiellement plus faibles, mais 
constantes dans le temps, deviennent moins pénalisantes que l’abattement des propriétés des 
matériaux conventionnels.  
Pour être économiquement viables, les matériaux auto-cicatrisants doivent présenter des 
performances (durabilité…) qui justifient l’éventuelle augmentation des coûts d’élaboration en 
comparaison avec les matériaux conventionnels. La fabrication des matériaux auto-
cicatrisants ne nécessite bien souvent qu’une légère modification des procédés d’élaborations 
utilisés pour les matériaux conventionnels et par conséquent n’entraine pas de surcoûts très 
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importants. De plus, les matériaux utilisés comme agent cicatrisants sont essentiellement des 
matériaux déjà existants que l’on vient fonctionnaliser [132]. 
Il y a donc deux stratégies de recherche et de développement différentes visant à augmenter la 
durabilité des matériaux. La première consiste à optimiser la composition, la microstructure 
et par conséquent les propriétés mécaniques, physiques ou chimiques des matériaux. L’idée 
sous-jacente est d’optimiser le matériau pour qu’il devienne résistant à l’amorçage et à la 
propagation de fissures et donc retarder le plus possible l’endommagement du matériau. C’est 
une stratégie que l’on pourrait qualifier de prévention de l’endommagement. Cependant 
lorsque ce matériau est endommagé, la présence de fissures s’accompagne d’un abattement 
plus ou moins important des performances du matériau. La deuxième stratégie se base sur la 
gestion de l’endommagement. Le matériau de départ peut présenter des propriétés qui peuvent 
être légèrement moins intéressantes mais sa capacité d’auto-cicatrisation lui permet de 
conserver ses propriétés initiales et d’offrir une meilleure durabilité que les matériaux 
conventionnels.   
Le développement de ces matériaux est considérable comme en atteste le nombre croissant de 
publications portant sur le sujet (publications par année d’après le Web Of Science : <20 en 
2001 et >400 en 2015). Les matériaux auto-cicatrisants peuvent être classés dans deux familles 
distinctes selon que le processus de cicatrisation est intrinsèque ou extrinsèque. L’auto-
cicatrisation intrinsèque ou non autonome nécessite une intervention extérieure pour être 
déclenchée. Une fois le dommage détecté, une intervention humaine ou automatisée permet 
de déclencher le processus de cicatrisation par apport de chaleur par exemple. Pour les 
céramiques, un traitement thermique est suffisant pour cicatriser les fissures par frittage [133]. 
Un autre exemple marquant provient d’une peinture pour voiture qui est actuellement 
commercialisée par Nissan Motor Co. Les rayures localisées dans le revêtement peuvent 
cicatriser par exposition aux UV artificiels voir même dans les conditions d’exposition 
lumineuse naturelle aux latitudes européennes [134]. Il est également possible d’observer une 
auto-cicatrisation intrinsèque pour les matériaux vitreux. Wilson et al. [135] ont observé la 
cicatrisation in situ par microscopie électronique à balayage environnemental à partir d’un 
verre borosilicate et pour des températures supérieures à 400 °C. Bien souvent, la cicatrisation 
est assurée par un traitement thermique au-dessus de la transition vitreuse. On peut aussi citer 
l’auto-cicatrisation intrinsèque des phases MAX. Récemment, Song et al. [136] ont montré 
qu’une fissure, de 7 mm de longueur, initiée dans un massif de Ti3AlC2 pouvait être 
complètement cicatrisée, après exposition sous air pendant deux heures à 1100 °C, par la 
formation d’un mélange adhérent d’alumine α et de rutile. Une autre équipe [137] a montré 
que le Zr2Al4C5 présente des propriétés auto-cicatrisantes sous air pour des températures 
comprises entre 800 et 1200 °C.  
L’auto-cicatrisation extrinsèque ou autonome ne nécessite pas d’intervention extérieure 
(modification de la température, exposition aux UV artificiels…), l’endommagement étant 
suffisant pour déclencher à lui seul la cicatrisation. Cependant, il requiert l’ajout d’agents 
cicatrisants incorporés dans le matériau au moment de l’élaboration et restant inactifs jusqu’à 
l’apparition du dommage. Une fois le matériau endommagé, l’activation de ces agents dépend 
de nombreux facteurs tels que la température, l’atmosphère ou encore la nature du matériau. 
Cela implique donc que le choix de l’agent cicatrisant doit être spécifique à l’application 
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envisagée. L’objectif étant de cicatriser le matériau lorsqu’il s’endommage tout en maintenant 
les propriétés du matériau cicatrisé les plus proches possible de celles du matériau initial. De 
nombreux travaux ont porté sur l’élaboration de polymères présentant une auto-cicatrisation 
extrinsèque. Dry et al. [138] ont proposé d’incorporer des capillaires de verre directement dans 
la matrice polymère, l’agent cicatrisant (résine liquide) étant apporté dans la zone 
endommagée par le biais de ces capillaires. Il est ainsi possible d’injecter une quantité 
importante d’agents cicatrisants, cependant l’élaboration de ces polymères auto-cicatrisants 
est relativement complexe. Une autre approche est proposée par White et al. [131], l’idée étant 
d’incorporer des microcapsules contenant des monomères liquides et des catalyseurs dans la 
matrice. Cette approche présente l’intérêt d’être relativement aisée à mettre en œuvre, 
cependant, une fois le contenu des microcapsules consommé pour la première cicatrisation, il 
n’est alors plus possible de répéter la cicatrisation en cas de nouvel endommagement.  
La possibilité d’utiliser des agents biologiques pour cicatriser des réseaux de fissures dans le 
béton a aussi été mise en évidence [139]. L’agent cicatrisant composé d’un mélange de spores 
bactériennes et de lactate de calcium est injecté à l’intérieur de billes d’argiles puis incorporé 
au béton. La conversion métabolique du lactate de calcium en carbonate de calcium par les 
bactéries permet alors de combler les fissures et donc de cicatriser le béton. L’auto-cicatrisation 
extrinsèque des céramiques se fait essentiellement par la formation d’une phase vitreuse peu 
visqueuse à haute température qui vient remplir la fissure. La phase vitreuse est alors 
susceptible de réagir avec la matrice céramique permettant ainsi une bonne adhésion entre les 
deux phases. L’ajout de particules de SiC (% volumique <20) dans des matrices céramiques de 
type nitrure de silicium [140], alumine [141] ou encore mullite [142] s’est révélée très 
intéressant pour augmenter les propriétés mécaniques mais surtout pour conférer au matériau 
renforcé des propriétés d’auto-cicatrisation. A haute température, les particules de SiC 
incorporées à la matrice restent inertes, à condition que la diffusion de l’oxygène provenant de 
l’atmosphère extérieure dans la matrice soit suffisamment lente. Dès lors qu’une fissure est 
initiée (Figure I- 25), l’oxygène rentre alors en contact avec les particules ce qui entraine leur 
oxydation selon les réactions suivante : SiC+2 O2(g)SiO2(l) + CO2 (g) ou encore SiC+3/2 
O2(g)  SiO2 (l) +CO (g). La température doit être généralement supérieure à 1000 °C pour 
que la silice puisse se former avec une cinétique suffisamment élevée et qu’elle soit assez fluide 
pour remplir la fissure. Salas-Villaseñor et al. [143] ont reporté la cicatrisation complète des 
fissures initiées par indentation Vickers dans un composite à matrice en alumine et contenant 
5% volumique de nanoparticules de nickel par formation de spinelles NiAl2O4 après 48h 
d’exposition sous air à 1100 °C ou 1h à 1300 °C. La même équipe [144] a montré qu’une 
cicatrisation même partielle des fissures (Figure I- 26), de l’ordre de 10 % (rapport des 
longueurs de fissures avant et après cicatrisation) après 1 h d’exposition sous air à 1000 °C, est 
suffisante pour rétablir une valeur de contrainte à la rupture en flexion voisine de celle obtenue 
pour le même matériau non fissuré.   
 




Figure I- 25 Représentation du concept d’auto-cicatrisation par encapsulation pour les 





Figure I- 26 Images MEB montrant la surface d'un composite à matrice en alumine avec 
ajout de 5 % volumique de nanoparticules de nickel (a) après endommagement par 
indentation Vickers, b) après 1 h à 600 °C, c) après 1 h à 1000 °C, d) après 1 h à 1200 °C, e) 
après 6 h à 1200 °C sous air [144]. 
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Les composites à matrice et renforts (fibres) de carbure de silicium (composites SiC/SiC) 
présentent la particularité de pouvoir s’auto-cicatriser à haute température, lorsqu’ils sont 
endommagés par fissuration, par la formation d’une couche de silice qui vient combler la 
fissure et qui limite alors la diffusion d’espèces oxydantes (O2, H2O) au sein du matériau. Ce 
processus n’est effectif qu’à partir de 1000 °C [147], cependant, l’ajout de bore à la matrice 
(matrice séquencée [Si-B-C] [148]) permet la mise en place du processus d’auto-cicatrisation 
à plus faible température. En effet, dès 450 °C, l’oxydation du bore produit du B2O3 liquide 
capable de s’écouler et de combler les fissures initiées dans la matrice. Cependant, l’oxyde de 
bore étant très volatil, la protection apportée par cet oxyde n’est pas durable, ce qui est encore 
accentué en présence d’eau. A partir de 800 °C, la formation d’un verre borosilicate SiO2-B2O3 
assure la cicatrisation des fissures. Des agents cicatrisants borés tels que B4C, BN, HfB2, ZrB2 
associés ou non a des particules de SiC peuvent aussi être ajoutés dans les composites C/C pour 
permettre la cicatrisation des fissures par formation d’un verre borosilicate formé par la 
réaction entre le SiO2 et les différents oxydes [149, 150].  
 
b. Vers l’élaboration de barrières thermiques auto-cicatrisantes 
 
La liste d’applications présentée précédemment n’est pas exhaustive mais permet d’apprécier 
le concept d’auto-cicatrisation extrinsèque. Dès lors, il n’y a qu’un pas pour transposer ce 
concept aux barrières thermiques. Comme nous l’avons vu auparavant, la durée de vie des 
systèmes barrières thermiques élaborés par projection plasma est conditionnée par une 
séquence d’amorçage, propagation et coalescence de fissures dans le revêtement céramique, 
près de l’interface TGO/barrière thermique. Actuellement, les systèmes barrières thermiques 
sont conçus de sorte à limiter le plus possible la formation de ces fissures. Cependant, une fois 
celles-ci formées, inexorablement elles se propageront, entrainant alors la ruine du système 
par écaillage de la barrière thermique. L’application du concept d’auto-cicatrisation 
extrinsèque pour les barrières thermiques soumises à des températures supérieures à 1000 °C 
nécessite un choix judicieux de l’agent cicatrisant. Plusieurs critères [151] doivent être 
respectés : i) l’agent cicatrisant doit être solide à la température d’utilisation de la barrière 
thermique car les liquides présentent un coefficient de dilatation et une conductivité thermique 
inacceptables pour l’application désirée, ii) lorsqu’il est libéré, l’agent cicatrisant doit être 
fluide ou peu visqueux pour pouvoir remplir et mouiller les lèvres de la fissure, iii) le fluide doit 
ensuite pouvoir réagir avec la matrice pour former une phase solide assurant alors la liaison 
mécanique entre les lèvres de la fissure.  Idéalement la phase solide formée devrait avoir un 
coefficient de dilatation proche de celui de la matrice et une conductivité thermique faible. Il 
est aussi nécessaire d’optimiser la taille et la fraction volumique de l’agent cicatrisant pour 
permette une cicatrisation optimale des fissures. Sloof et al. [152] ont proposé d’utiliser des 
particules de MoSi2 revêtues d’une couche d’alumine protectrice comme agent cicatrisant pour 
les barrières thermiques (Figure I- 27). Le MoSi2 présente un coefficient de dilatation proche 
de celui de la zircone (MoSi2 = 8,1 × 10−6 °C−1 [153], zircone yttriée partiellement stabilisée à 
l’yttrine= 10,5 × 10−6 °C−1[12]). Un autre critère est la densité du MoSi2 (6,24 g.cm-3) proche de 
celle de la zircone yttriée (6,08 g.cm-3 pour la zircone quadratique) ce qui est favorable pour la 
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projection thermique. Lorsqu’il est exposé à haute température dans un environnement 
oxydant, le MoSi2 réagit avec l’oxygène pour former de la silice ainsi que des oxydes de 
molybdène volatils. L’ajout de bore comme élément d’alliage aux particules de MoSi2 permet 
la formation d’un verre borosilicate à bas point de fusion et de faible viscosité qui remplit la 
fissure. Pour finir ce verre réagit avec la matrice en zircone yttriée pour former une nouvelle 
phase solide, le zircon (ZrO2 + SiO2 = ZrSiO4), qui assure la liaison mécanique entre les lèvres 
de la fissure. Cependant, la porosité de la barrière thermique est de l’ordre de 20 %, de plus, la 
zircone yttriée est un très bon conducteur ionique pour l’oxygène [154], il est donc nécessaire 
de protéger les particules en les recouvrant d’une couche protectrice vis-à-vis de l’oxygène de 




Figure I- 27 Représentation schématique du concept d’auto-cicatrisation extrinsèque de 
barrières thermiques via l’incorporation de particules encapsulées : 1) une fissure initiée 
dans la zircone se propage dans la particule et rompt la coquille protectrice, 2) l’oxydation 
de la particule de MoSi2 (haute température) est alors déclenchée, de la silice s’écoule et 
remplit la fissure, 3) la silice réagit avec la matrice en zircone et donne naissance à une 
nouvelle phase (ZrSiO4) qui assure la liaison mécanique entre les lèvres de la fissure. Ce 
mécanisme en trois étapes permet alors la cicatrisation du matériau endommagé [152].  
 
Récemment, en 2015, le même groupe [155, 156] a démontré expérimentalement le concept à 
partir de composites composés de zircone yttriée et de 10 % volumique de particules MoSi2 (B) 
non encapsulées et préparés par projection plasma. Après amorçage d’une fissure dans le 
composite (Figure I- 28), celui-ci est exposé pendant 20 h à 1100 °C sous air. La Figure I- 29 
illustre la cicatrisation de ce matériau. Une fissure, d’une largeur moyenne de 2 µm est remplie 
de silice jusqu’à des distances de plus de 40 µm des particules de MoSi2(B). Entre la silice 
(phase noire) et la matrice en zircone yttriée, on peut observer la présence de zircon (phase 
gris foncé). Dans les zones où la fissure initiale est très fine, on observe uniquement du zircon 
ce qui implique que la silice a été totalement transformée. Cependant, la fissure n’est pas 
entièrement comblée, notamment près de l’entaille ou la largeur de fissure est beaucoup plus 
importante (50 µm). Il est aussi bon de noter que les petites particules localisées dans les zones 
non endommagées se sont transformées en zircon du fait de l’absence de couche protectrice 
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vis-à-vis de l’oxydation. Cela met en évidence la nécessité de protéger les particules à l’aide 
d’une coquille protectrice avant exposition de la barrière thermique à haute température dans 




Figure I- 28 Amorçage d’une fissure dans un composite zircone yttriée + 10 % volumique de 




Figure I- 29 Cicatrisation de la fissure après exposition du composite sous air pendant 20 h 
à 1100 °C. a) Coupe transverse du composite, b) Cliché MEB à plus haute résolution de la 
zone (carré rouge) indiquée sur la figure a), c) et d) distributions en Zr et en Si, e) Fissure 
remplie de ZrSiO4 [132]. 
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Le MoO3 peut se former à partir de 500 °C (MoSi2 (s) + 7/2 O2 (g) = MoO3 (s) +2 SiO2 (s)) et 
présente une pression de vapeur élevée ce qui pourrait permettre au MoO3 d’être évacué sous 
forme gazeuse par les microfissures et les porosité présentes dans le matériau composite. A 
partir de 800 °C, la silice se formant autour des particules est suffisamment protectrice pour 
limiter la formation de cet oxyde (5 MoSi2 (s) +7 O2 (g) = Mo5Si3 (s) + 7 SiO2 (s) [157-160]). Les 
volumes molaires des différentes phases sont : t-MoSi2 (24,3 cm3), SiO2 amorphe (28,9 cm3), 
t-ZrO2 (20,4 cm3) et t-ZrSiO4 (39,3 cm3). L’oxydation du MoSi2 (B) s’accompagne d’une 
importante augmentation volumique (58 cm3 pour la silice contre 24,3 cm3 pour le MoSi2 en 
négligeant la contribution du MoO3 et du B2O3) ce qui permet de mieux remplir la fissure. De 
plus la réaction de formation du zircon (ZrO2 +SiO2 = ZrSiO4) s’accompagne d’une réduction 
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5. Le SPS comme technique de préparation des systèmes barrières 
thermiques 
 
a. Principe et phénoménologie 
 
Le procédé SPS, pour Spark Plasma Sintering appartient à la famille des procédés de 
densification assistée par courant électrique (Electric Current Assisted Sintering (ECAS)) et 
permet la densification de matériaux, conducteurs ou non, grâce à l’effet conjoint de 
l’application d’une pression élevée et le passage d’un courant électrique (au sein du matériau 
ou de l’outillage) servant à chauffer le matériau à fritter. L’idée d’utiliser un courant électrique 
pour provoquer un échauffement par effet joule reviendrait à Lux [161] en 1906 (brevet déposé 
par son avocat A. G. Bloxam). Ce n’est plus tard qu’Inoue [162] dépose un brevet relatif au 
développement d’une machine capable de créer un plasma par le biais d'une décharge 
électrique lors du frittage sous pression de métaux ou céramiques. Dans les années 1990, la 
société japonaise Sumitomo Corporation met au point la troisième génération de machine SPS, 
signant ainsi le développement important de cette technique au Japon et plus généralement 
en Asie du Sud Est. L’implantation plus tardive de cette technologie aux Etats-Unis et en 
Europe s’est accompagnée d’une augmentation des activités de recherche en rapport avec le 
procédé SPS comme en atteste l’augmentation quasi-exponentielle du nombre de publications 
relatives à cette technique (Figure I- 30).  
Ce n’est qu’en 2004 que la première machine SPS est installée en France sur le site de 
l’Université Paul Sabatier à Toulouse pour constituer la Plateforme Nationale de Frittage Flash 
(PNF², CNRS). La même année, on récence deux cents machines SPS en Asie, un tiers de ces 
machines étant destinées à la production industrielle, deux aux Etats-Unis et trois en Europe 
[163]. De nos jours, on en compte désormais une quinzaine en France dont deux à usage 
industriel.  
 




Figure I- 30 Nombre de publications relatives au procédé SPS depuis 1997 (d’après le Web 
Of Science – Octobre 2016). 
Le procédé SPS se distingue des procédés plus conventionnels (Hot Pressing ou Hot Isostatic 
Pressing) par l’origine de la source de chaleur utilisée pour le frittage du matériau. Dans le cas 
d’un frittage conventionnel, le matériau est généralement placé dans un four ce qui implique 
un chauffage externe du matériau alors que dans le cas du procédé SPS, la source de chaleur 
provient du courant électrique traversant l’outillage et éventuellement le matériau.  Il se 
caractérise par des vitesses de chauffe très rapides (supérieures à 1000 °C.min-1) qui peuvent 
induire des cinétiques de frittage très élevées en comparaison avec les techniques 
précédemment citées et permettant ainsi de limiter voire d’éviter le phénomène de croissance 
de grains lors de la densification de poudres submicroniques. Ce procédé est utilisé avec succès 
pour la consolidation de matériaux qui se prêtent mal à la densification comme les carbures ou 
les nanocomposites NTC-céramique (Figure I- 31). 
 




Figure I- 31 Large panel de matériaux mis en forme par Spark Plasma Sintering [163]. 
Le matériau à consolider est introduit dans une enceinte (graphite, acier ou de type carbure) 
suffisamment résistante pour permettre l’application d’une pression uniaxiale pouvant 
atteindre 140 MPa et des températures pouvant aller jusqu’à 2000 °C pour les enceintes en 
graphite. Les matrices en acier ou en carbures permettent d’exercer une pression uniaxiale plus 
élevée mais limitent les températures maximales de frittage qui sont alors comprises entre 500 
et 700 °C [163]. Le principe du procédé SPS est présenté dans la Figure I- 32. Le courant pulsé 
(trains d’impulsions d’une durée de 3 ms entrecoupés de temps morts) et la pression uniaxiale 
sont appliqués par le biais de pistons conducteurs. Un contrôleur permet d’adapter le courant 
et la pression afin de suivre le cycle de frittage programmé (rampes de montée et descente en 
température et en pression). Un capteur de position permet le suivi du déplacement des pistons 
tout au long de l’expérimentation. Le frittage peut être réalisé sous vide primaire poussé, sous 
atmosphère neutre (argon, azote), réductrice (hydrogène) ou oxydante. L’un des avantages de 
cette technique est la rapidité des cycles de frittage, la faible inertie de l’enceinte permettant 
des vitesses de montée en température jusqu’à plus 1000 °C/min [163].  
 




Figure I- 32 a) Représentation schématique du SPS, b) Chauffage par séquences de trains 
d’impulsions de courant [163]. 
Le frittage correspond à la consolidation thermique d’un matériau pulvérulent sans fusion d’au 
moins l’un de ses constituants. Au cours de ce processus, le matériau se consolide par transport 
de matière entre grains (transport gazeux, diffusion superficielle, diffusion en volume, 
diffusion aux joints de grains) et cela s’accompagne d’une réduction de la porosité, le moteur 
de ce processus étant la réduction de l’énergie de surface des grains. Cette force motrice est 
fortement dépendante de la taille des grains et du diamètre des pores et augmentent de 
plusieurs ordres de grandeur pour des grains de tailles nanométriques. Généralement, la 
densification d’un matériau par frittage suit l’évolution en fonction du temps représentée dans 
la Figure I- 33.  
 
 
Figure I- 33 Evolution de la densité relative du matériau au cours du frittage [164]. 
Au cours du frittage SPS, les mécanismes de frittage naturel sont incontestablement présents 
mais ne permettent pas d’expliquer les cinétiques de densification plus élevées. Trois 
mécanismes sont avancés pour expliquer cette amélioration : i) la production d’un arc ou d’une 
décharge plasma entre les grains permettant le nettoyage de la surface de toutes les substances 
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absorbées, favorisant ainsi la diffusion dans les joints de grains et facilitant alors le frittage et 
le grossissement granulaire [165, 166], ii) le passage d’un courant dans le matériau mais sans 
création de plasma pourrait avoir une influence sur les mécanismes et les cinétiques de 
diffusion comme montré par Anselmi-Tamburini et al. [167] sur la réaction à haute 
température de croissance d’une couche de MoSi2, iii) une pression exercée supérieure à celle 
des procédés conventionnels ainsi qu’une température au cœur d’un matériau qui serait sous-
évaluée et pourrait notamment provenir du mauvais contrôle de la température au cours des 
rampes de montée en température rapide au cours du cycle de frittage.  
 
b. Le SPS pour la fabrication de sous-couches d’adhérence et de 
systèmes barrières thermiques 
 
Les études menées au CIRIMAT depuis 2005 ont montré la possibilité d’élaborer des 
assemblages multi-couches pour des applications aéronautiques. En effet, Oquab et al. [80] 
montrent qu’il est possible d’élaborer un revêtement MCrAlY modifié sur un superalliage AM3 
à partir de feuillards de platine et/ou d’aluminium et de poudre de MCrAlY. Les revêtements 
obtenus sont denses et aluminoformeurs. Quelques années plus tard, en 2009, la même équipe 
[33, 168] parvient à réaliser en une seule étape des systèmes barrières thermiques complets 
avec des sous-couches d’adhérence de type γ-γ’. La formation d’une couche de TGO est 
observée entre la sous-couche d’adhérence et la barrière thermique après élaboration par SPS, 
bien que le frittage soit fait sous vide d’air (P=10 Pa). Les premières observations relatives à la 
formation de cette couche ont été publiées [168] et présentées à l’ICMCTF en avril 2010 (San 
Diego, CA, USA). Ils montrent ensuite [82] la possibilité de préparer des revêtements 
abradables alors qu’une autre équipe [85] élabore des systèmes barrières thermiques complets 
avec une sous-couche MCrAlY en suivant le même modèle. Plus récemment, des assemblages 
INCONEL738/ poudre NiCrAlY /feuille d’aluminium/mélange de poudres de NiCrAlY et 
zircone/poudre de zircone ont été élaborés par Pakseresht et al. [169]. 
La méthode de préparation de ces systèmes barrières thermiques complets est décrite dans les 
travaux de thèse de Mathieu Boidot [83] et dans un article de revue [33]. Cette méthode a 
ensuite été améliorée dans les travaux de thèse de Serge Selezneff [84] avec par exemple la 
prévention des pollutions engendrées au cours du frittage. Un schéma représentant 
l’assemblage des différentes couches nécessaires à la fabrication de systèmes barrières 
thermiques est présentée dans la Figure I- 34. On peut voir le substrat d’AM1 sur lequel sont 
déposées des feuilles de platine et d’aluminium qui vont permettre la formation de la sous-
couche d’adhérence. De la poudre de zircone est déposée sur ces feuillards puis l’ensemble est 
fritté à une température de l’ordre de 1150 °C et sous une pression uniaxiale maximale de 
100 MPa. Dans ses travaux de thèse, Serge Selezneff a montré qu’un premier palier de 10 
minutes à 650 °C permet de laisser le temps à la réaction, fortement exothermique, de 
formation d’intermétalliques PtAlx d’avoir lieu et ainsi d’éviter une surchauffe locale 
importante pouvant entrainer le fluage ou la fusion d’une partie du superalliage.  
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Dans le cas de l’élaboration d’une sous-couche de diffusion sur un substrat en superalliage à 
base de nickel, sans barrière thermique, une couche de nitrure de bore est appliquée sur la 
feuille de Papyex (graphite) afin d’empêcher le frittage du matériau contre la surface du moule 
en graphite. De plus, le BN permet d’empêcher la carburation du revêtement [33].  
 
 
Figure I- 34 Assemblage d’une matrice SPS pour la fabrication de systèmes barrières 
thermiques complets [84].   
Une des difficultés rencontrées lors de l’élaboration des systèmes barrières thermiques 
complets provient des différences de température de mise en forme des matériaux utilisés. En 
effet, la température de fusion de l’aluminium pur est de 660 °C, la température maximale de 
mise en forme du superalliage AM1 se situe vers 1275 °C (dissolution complète de la phase γ ‘ 
[170]) alors que le frittage de la zircone se fait classiquement à des températures supérieures à 
1400 °C [171]. La température de frittage choisie est relativement élevée (1150 °C) mais permet 
le frittage de la poudre de zircone yttriée (TZ3Y Tosoh) sans entrainer le fluage de l’AM1. Il est 
donc nécessaire de contrôler le plus précisément possible la température à l’intérieur du moule. 
La mesure de la température est réalisée à l’aide d’un thermocouple de régulation (TC1) placé 
dans un trou profond de 3 mm à la surface du moule en graphite. Une expérience menée avec 
un deuxième thermocouple placé au contact de l’échantillon (TC2) a permis de mesurer un 
gradient de température dans la paroi du moule de l’ordre de 90 °C [84]. Afin d’assurer un 
meilleur contrôle de la température et une meilleure reproductibilité, Mathieu Boidot [83] 
propose de placer deux barrières électriques en alumine de part et d’autre de l’assemblage. 
L’ensemble devient alors isolant électrique et dévie les lignes de courant du substrat vers la 
matrice. L’apport de chaleur se fait alors uniquement par chauffage du moule ce qui permet 
d’obtenir une température plus homogène et limite le risque de surchauffe locale. Dans ses 
travaux de thèse, Serge Selezneff [84] a effectué une simulation numérique sur un tel 
assemblage, avec et sans barrières d’alumine (Figure I- 35). Le gradient de température entre 
le centre de l’échantillon et le bord de la matrice est de 110 °C dans le premier cas alors qu’il 
n’est que de 50 °C avec les barrières d’alumine. Cette simulation met en évidence l’importance 
des barrières d’alumine pour améliorer l’homogénéité de la température de l’échantillon et 
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réduire le gradient radial entre la température au centre de l’échantillon et la température 
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a. Poudre de zircone yttriée 
 
i. Poudre de zircone yttriée « Amperit 827.774 » 
 
La poudre de zircone commerciale Amperit 827.774 est utilisée tout au long de cette étude pour 
la préparation des composites et des systèmes barrières thermiques. Cette poudre, élaborée 
par atomisation-frittage, est constituée d’agglomérats de grains élémentaires et est utilisée 
industriellement pour la préparation de systèmes barrières thermiques par projection plasma 
atmosphérique(APS).  La composition chimique de la zircone est reportée dans le Tableau II- 
1.  
 
Tableau II- 1  Composition (% massique) de la zircone yttriée déterminée par analyse ICP au 
laboratoire FZJ. 
 
ZrO2 Y2O3 HfO2 Al2O3 CaO Fe2O3 MgO SiO2 TiO2 Th + U 
Bal. 7,8 1,8 0,12 0,03 0,02 0 0,1 0,09 0,03 
 
La zircone est principalement extraite à partir de deux minerais, à savoir la baddeleyite et le 
zircon [1]. Ce dernier est associé naturellement à des oxydes de titane tels que le rutile, 
l’ilménite et la titanite. Il contient aussi de nombreuses impuretés (Al, Ag, Ba, Ca, Cr, Cu, Fe, 
Mg, Nb, Ra, Sa, Na, Sr, Ta, Th, Ti, U, V, Y, Zn) [1] que l’on retrouve sous forme d’oxydes dans 
la poudre de zircone. La mise en solution de 8% massique (4% molaire) d’oxyde d’yttrium 
(Y2O3) permet d’obtenir une zircone partiellement stabilisée sous forme quadratique (voir 
Chapitre I §1.e).  
Du fait de son mode d’élaboration, la poudre de zircone est constituée d’agglomérats 
(Dv50=45,6 µm) de grains élémentaires d’un diamètre moyen de 5 µm (Figure II- 1) et présente 
une porosité résiduelle à cœur. La porosité interne permet d’obtenir une poudre de zircone 
avec une conductivité thermique plus faible. Lors du passage dans le jet plasma, dans le cas de 
particules poreuses sphériques, il existe un gradient de température très élevée (2000K [2]) 
entre la surface fondue et le cœur de la particule, ce qui permet de conserver la structure 





Figure II- 1 Clichés MEB (mode SE et BSE) de la poudre de zircone yttriée. 
La distribution des tailles de particules (Figure II- 2) a été déterminée à l’Université 
Technologique de Delft à l’aide d’un granulomètre laser MasterSizer-Malvern équipé d’un laser 
de rayonnement rouge. Cette technique consiste à mesurer la variation angulaire de l’intensité 
de lumière diffractée lorsqu’un faisceau laser traverse une suspension de particules dispersées. 
La théorie de Mie permet, par analyse de la position angulaire des extrema d’intensité, de 
déterminer le diamètre des particules. Le volume de particules diffusantes est déterminé par 
analyse de l’intensité à chaque position angulaire.  
On peut observer la présence de trois populations de particules (grosses, moyennes, petites) 
avec des diamètres moyens de respectivement 60, 10 et 2 µm.  A partir de la distribution 
granulométrique, trois diamètres sont déterminés, à savoir le Dv50, le Dv10 et le Dv90 (Tableau 
II- 2). Le Dv50 est le diamètre pour lequel 50 % des particules en volume sont plus petites. Le 
Dv10 et le Dv90 caractérisent la taille des fractions respectivement plus fines et plus grossières.  
Cette distribution granulométrique resserrée autour d’un diamètre médian Dv50 de 42 µm 
permet de limiter la dispersion de trajectoires dans le jet de plasma et ainsi obtenir une fusion 
relativement homogène de l’ensemble des particules. En effet, des particules trop fines ou trop 
grosses risquent respectivement de ne pas pénétrer dans le jet plasma ou de la traverser et être 
éventuellement entrainées dans les zones périphériques.  




Figure II- 2 Distribution des tailles des particules obtenue par granulométrie laser à 
l’Université Technologique de Delft. 
 
Tableau II- 2 Granulométrie de la poudre de zircone yttriée 
Granulométrie Dv10 Dv50 Dv90 
(µm) 11,1 45,6 81,7 
 
Afin d’améliorer la durée de vie en cyclage de la barrière thermique, il est préférable d’avoir 
une zircone sous forme métastable t’ dite ‘non transformable’. Le diffractogramme (Figure II- 
3) permet de conclure que la zircone est majoritairement sous forme quadratique. La 
disparition totale de la phase monoclinique est observable après 48 h de recuit à 1100 °C. Les 
valeurs des paramètres de maille de la zircone quadratique ont été déterminées par la méthode 
de Rietveld (logiciel Topas) à l’état de réception, après frittage SPS et après 48 h de recuit sous 
air à 1100 °C (Tableau II- 3). Dans tous les cas les valeurs des rapports c/a√2 sont inférieures 





Figure II- 3 Diffractogramme de la poudre de zircone yttriée à l’état de réception. 
 
Tableau II- 3 Paramètres de maille et structures cristallographiques de la zircone yttriée 
Composition Paramètres de mailles (Å) c/a√2 Phase 
Etat de réception a=3,6158; c=5,1622 1,0095 t' 
Après recuit de 48 h à 1100 °C a=3,6161; c=5,1642 1,0098 t’ 
Après SPS (1500 C, 20', 100 MPa) a=3,6172; c=5,1598 1,0087 t' 
 
La présence de la phase t’ après recuit démontre la bonne stabilité thermique de celle-ci à haute 
température. La structure cristallographique t’ de la poudre de zircone permet de valider 
l’utilisation de celle-ci pour la fabrication de matériaux composites modèles et de systèmes 
barrières thermiques par SPS.  
 
ii. Poudre de zircone yttriée « Tosoh TZ3Y » 
 
La TZ3Y est une poudre de zircone partiellement stabilisée par ajout de 5,5 % massique (3 at%) 
d’oxyde d’yttrium (Y2O3) et composée de granules de tailles comprises entre 10 et 100 µm. 
Chaque granule est composé de cristallites élémentaires d’un diamètre d’environ 100 nm 
(Figure II- 4). Cette zircone yttriée présente une structure cristallographique t’ [3]. Cette 
poudre a été utilisée pour élaborer des composites présentant une densité relative plus élevée 
(voir Chapitre IV §3.d) que ceux préparés à base de zircone broyée (Amperit 827.774).  
 




Figure II- 4 Microstructure de la zircone yttriée TZ3Y (Tosoh) [3]. 
 
b. Particules de MoSi2 
 
Le choix de la composition et de la morphologie des poudres de MoSi2 a fait l’objet d’une 
optimisation tout au long de ce projet. Le choix des fournisseurs de poudres a fait l’objet d’une 
étude préliminaire à l’Université de Delft. La qualité de la poudre étant très variable selon les 
fournisseurs, seules les poudres de meilleures qualités ont été conservées. Les poudres livrées 
au laboratoire et utilisées dans cette étude proviennent de deux fournisseurs : 
- ChemPur : ces poudres de « meilleure qualité » sont utilisées pour la préparation de 
matériaux modèles (massifs et composites) destinés aux essais d’oxydation, à la 
préparation de particules encapsulées par voie sol-gel (Université de Delft) ou de 
manière in-situ dans la barrière thermique. 
- HC Stark : ces poudres de « moins bonne qualité » sont utilisées pour la préparation de 
matériaux modèles destinés aux essais mécaniques. 
 
Ici sont présentées les poudres de marque ChemPur utilisées pour la majorité des matériaux 
massifs et composites modèles destinés aux études d’oxydation. Lorsque cela est nécessaire, 
des précisions sur les poudres utilisées seront faites en début de chaque partie.  
Plusieurs compositions de poudres de MoSi2 sont considérées dans cette étude (Tableau II- 4). 
La composition de référence est la poudre de MoSi2. Les autres compositions sont obtenues 
par ajout de bore et/ou d’aluminium à hauteur de 2% massique nominal par alliage mécanique. 
Les teneurs en éléments indiquent que la majorité des poudres sont sous-stœchiométriques en 
silicium, exception faite de la poudre MoSi2- 2%m Al. Les teneurs en bore et en aluminium sont 
systématiquement inférieures à leurs valeurs nominales fixées à 2% massique.  
Dans ce qui suit, les poudres de compositions respectives MoSi2, MoSi2- 2%m B, MoSi2- 2%m 




La nomenclature MoSi2 est conservée lorsqu’il s’agit de la structure cristallographique.  
 
Tableau II- 4  Compositions (% massique) des différentes poudres déterminées par ICP-OES 
au laboratoire FZJ. 
Composition nominale Mo Si B Al Fe Cr 
MoSi2 (MS) 
Bal. 
31,89 <0,01 <0,01 0,02 0,024 
MoSi2- 2%m B (MS2B) 30,98 1,59 <0,01 0,02 0,014 
MoSi2- 2%m Al (MS2A) 33,22 0,13 1,46 0,27 0,019 
MoSi2- 2%m B- 2%m Al (MS2B2A) 31,67 1,74 0,52 <0,01 0,014 
 
L’analyse en diffraction des rayons X des poudres révèle la présence de MoSi2 sous forme 
quadratique (Tableau II- 5). L’ajout nominal de 2% massique d’aluminium entraine la 
formation de MoSi2 sous forme hexagonale et d’une phase appauvrie en silicium, à savoir le 
Mo5Si3. Une phase riche en bore (Mo2B5) est observée pour les poudres avec ajout de 2% 
massique nominal de bore.  Une discussion plus approfondie sur la composition des massifs 
base MS est donnée dans le chapitre III.  
 
Tableau II- 5 Résumé des phases présentes dans les différents types de particules. Les 
phases minoritaires sont signalées par une étoile (*). 














Des clichés MEB des différentes poudres sont donnés dans la Figure II- 5. Ces poudres sont 
obtenues par broyage de massifs de la composition désirée ce qui se traduit par des faciès de 
rupture fragile pour les plus grosses particules. Une distribution de taille importante est 
observée pour les particules (Figure II- 6). Le Dv50 des particules de MS et MS2B est de 18 µm 
ce qui est proche de la valeur de 20 µm recherchée dans le cadre du projet. Des valeurs plus 
faibles sont observées pour les particules de MS2A et MS2B2A.  










Figure II- 6 Distribution des tailles des particules obtenue par granulométrie laser à 
l’Université Technologique de Delft. 
 
Tableau II- 6 Granulométrie des poudres de MS, MS2A, MS2B et MS2B2A.  














c. Le superalliage utilisé 
 
Le substrat (pastille Ø : 25 mm, épaisseur 6 mm) utilisé pour l’élaboration des systèmes 
barrières thermiques par SPS est l’hastelloy X (Haynes International) ou encore désigné 
NC22FeD suivant la norme AFNOR. Ce superalliage à base nickel est largement utilisé dans 
les turbines à gaz pour la réalisation des pièces des raccords de transition ou les chambres de 
combustion des réacteurs ainsi que des dispositifs de postcombustion et des tuyères dans les 
avions et les turbomoteurs terrestres. Cette utilisation s’explique par la bonne résistance à la 
corrosion et à l’oxydation que lui confère l’ajout de 22 % massique de chrome. 
Ce superalliage est principalement constitué de nickel, chrome, fer, molybdène et cobalt 
(Tableau II- 7). L’ajout de molybdène et de tungstène permet le durcissement du superalliage 
par précipitation de carbures primaires et secondaires. L’hastelloy X est donc principalement 
composé d’une solution solide γ et de carbures plus ou moins complexes selon l’état de 
vieillissement de l’alliage.  
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Tableau II- 7 Composition (% massique) du superalliage (Hastelloy X). 
Ni Cr Fe Mo Co W C Mn Si B 




Figure II- 7 Microstructure typique de l'alliage Hastelloy X composée de grains équiaxes 
correspondant à la solution solide γ et de carbures M6C [4]. 
 
d. Poudre utilisée pour la fabrication des sous-couches d’adhérence  
 
La poudre de NiCoCrAlY utilisée pour la préparation de la sous-couche est l’Amperit 410.  Elle 
est obtenue par atomisation sous gaz neutre et est utilisée industriellement pour la préparation 
de sous-couches par APS, HVOF et VPS (LPPS). Cette poudre présente une granulométrie 
assez fine (Dv90=21µm, Dv50=12µm, Dv10= 4 µm) et est principalement composée de nickel, 
cobalt, chrome, aluminium et yttrium (Tableau II- 8). 
 
Tableau II- 8 Composition (% massique) de la poudre de NiCoCrAlY.  
Ni Co Cr Al Y 








e. Superalliages revêtus d’une sous-couche industrielle 
 
Deux types de sous-couches industrielles déposées sur substrats en Hastelloy X ont été utilisés 
pour la préparation de systèmes barrières thermiques complets par Spark Plasma Sintering. 
La première sous-couche (Figure II- 8 a)) est composée de NiCoCrAlY déposé par LPPS (Low 
Pressure Plasma Spraying). Dans les derniers instants de la projection, de la poudre de même 
composition mais de granulométrie plus élevée est introduite afin d’obtenir une couche 
présentant une rugosité importante (flash-coat). La poudre utilisée pour la projection est de 
l’Amdry 365-2 dont la composition est similaire à celle de l’Amperit 410 (Tableau II- 8). 
L’épaisseur de la sous-couche est d’environ 200 µm et la microstructure est biphasée γ-Ni/β-
NiAl. Cette sous-couche en NiCoCrAlY est fournie dans le cadre du projet SAMBA.  
La deuxième sous-couche (Figure II- 8 b)), fournie par Safran Helicopter Engines, est 
composée de NiCrAlY déposée par APS et présente une épaisseur de 130 µm. La composition 
de la sous-couche après projection est donnée dans le Tableau II- 9. On peut observer que la 
sous-couche est composée de plusieurs couches plus fines séparées par une couche d’alumine. 
Cette microstructure particulière provient de la méthode d’élaboration de celle-ci (APS) qui 
entraine une oxydation de la sous-couche pendant l’élaboration.  
 
Tableau II- 9 Composition (% massique) de la sous-couche NiCrAlY déterminée par analyse 
EDX.  
 
Ni Cr Al Y 




Figure II- 8 a) Sous-couche en NiCoCrAlY déposée par LPPS, b) sous-couche en NiCrAlY 
déposée par APS (Safran Helicopter Engines).  
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2. Utilisation du SPS pour la fabrication de matériaux composites modèles, 
multi-couches et systèmes barrières thermiques complets 
 
L’appareil utilisé pour cette étude est un DR Sinter 2080 (Sumitomo Coal Mining Co., Japon) 
situé à la Plateforme Nationale de Frittage Flash (PNF2) du CNRS à l’Université de Toulouse 
III Paul Sabatier. Cet équipement permet de fritter des poudres sous l’effet combiné du passage 
d’un courant de forte intensité (8000 A maximum) mais de faible voltage (15 V maximum) et 
de l’application d’une pression (jusqu’à 140 MPa pour un moule en graphite). Le courant est 
appliqué par pulses selon la séquence de pulses 12/2 recommandée par le fabricant. Cette 
séquence correspond à 12 pulses de 3 ms suivis de deux temps morts de 3 ms. 
Des moules et pistons en graphite de diamètres variables sont utilisés pour la préparation des 
échantillons de cette étude. Une feuille de graphite (Papyex de chez Mersen) laminée à 200 ou 
100 µm est positionnée entre le matériau à fritter et le moule afin d’assurer un bon contact 
électrique, une bonne lubrification au démoulage et éviter toute réaction, notamment la 
formation de carbures, entre le matériau et le moule. Le contrôle de la température est effectué 
à l’aide d’un pyromètre optique focalisé sur un trou de 3 mm de profondeur préalablement 
usiné dans le moule en graphite.  
Tout au long de cette étude, la préparation d’échantillons par SPS a fait l’objet de nombreuses 
optimisations, que ce soit pour la fabrication de matériaux composites, de multi-couches et de 
systèmes barrières thermiques. Une présentation détaillée des cycles SPS et de la méthode de 
préparation de ces différents matériaux est donnée dans le Chapitre III. 
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3. Essais à haute température 
 
a. Thermogravimétrie cyclique 
 
La thermogravimétrie est une technique permettant de suivre l’évolution de la masse d’un 
échantillon soumis à une sollicitation thermique (isotherme ou cyclique) sous atmosphère 
contrôlée. Celle-ci permet de déterminer la cinétique d’oxydation d’un matériau et son 
endommagement par écaillage de la couche d’oxyde ou de la barrière thermique. Deux 
thermobalances sont utilisées, la première est la thermobalance Setaram TAG24s et la seconde 
est une thermobalance multi-tête CTGA (Cyclic Thermogravimetry Analysis) développée au 
laboratoire.  
La thermobalance Setaram TAG24s est constituée de deux fours symétriques (voir Figure II- 
10). Le chauffage se fait par l’intermédiaire de résistances chauffantes en graphite. Dans le 
premier four est placé l’échantillon à étudier suspendu à une chaine avec des maillons en NiCr 
et en Pt et un crochet en Pt. Dans le deuxième four est placé le contre échantillon inerte en 
alumine de même volume que l’échantillon à étudier. Cette symétrie permet de compenser 
toutes les perturbations provenant du flux gazeux, de la poussée d’Archimède, de la convection, 
de l’oxydation du NiCr et de l’évaporation du platine des suspensions et permet d’obtenir une 
précision de l’ordre de 1µg. 
 
 
Figure II- 9 Thermobalance Setaram TAG24s [5]. 
 
La thermobalance multi-têtes (Figure II- 10) est constituée de cinq zones permettant de tester 
cinq échantillons simultanément. Le chauffage est assuré par des lampes halogènes qui 
permettent d’obtenir des vitesses de montée et descente en température plus élevées que celles 
obtenues sur la thermobalance Setaram TAG24s sans qu’il n’y ait de pièces mobiles qui 
perturberaient la mesure de masse. Le contrôle de la température dans chaque zone est assuré 
par des thermocouples placés à quelques millimètres en dessous des échantillons. Cependant 
la température mesurée peut différer de la température réelle de l’échantillon. Afin d’assurer 
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un contrôle plus juste de la température, une zone a été sacrifiée afin de placer un échantillon 
référence dans lequel un thermocouple a été glissé dans une entaille réalisée avec un disque 
diamanté. Le programme de chauffe est alors déterminé afin d’obtenir une température de 
1100°C au niveau de l’échantillon entaillé.   
Les cinq balances sont identiques à celles de la TAG24s, cependant, les gradients thermiques 
inhérents au four à lampes ainsi que l'absence de fours symétriques diminuent la précision de 




Figure II- 10 Thermobalance CTGA développée au CIRIMAT [5]. 
 
La majorité des essais de thermogravimétrie cyclique ont été réalisés sur la thermobalance 
CTGA. Les vitesses de chauffe et de refroidissement sont restées inchangées pour les différents 
essais. Plusieurs paramètres peuvent influencer la température des échantillons tels que 
l’atmosphère (air synthétique, vide primaire), le nombre d’échantillons, l’état de propreté des 
miroirs réfléchissants, des lampes et du tube en quartz qui sépare les échantillons des lampes 
halogènes. Pour ces raisons, la température maximale du programme a été régulièrement 
contrôlée et ajustée afin de conserver une température constante de 1100°C en palier haut au 
niveau du thermocouple de contrôle placé dans l’échantillon entaillé. 
 
b. Cyclage thermique court 
 
Un banc de cyclage thermique vertical appelé GBOC (« Grand Banc d’Oxydation Cyclique ») a 
été utilisé pour les essais de courte durée (1h de palier chaud). Le banc est constitué d’un four 
trois zones et d’une tige centrale en alumine sur laquelle repose des plateaux en SiC (Boostec) 
ou en FeCrAl ODS (PM2000 Kanthal) qui permettent d’accueillir les porte-échantillons en 
Essais à haute température 
94 
brique réfractaire. Le cyclage se fait automatiquement par montée et descente de la tige 
centrale dans le four par le biais d’un actionneur linéaire électrique. Le contrôle de la 
température est assuré par un thermocouple de type S placé au sommet de la tige centrale. 
Les essais d’oxydation cyclique sont réalisés à 1100°C sous air du laboratoire. Un cycle consiste 
en une montée rapide à 1100°C en moins de 5 minutes, suivi d’un maintien à cette température 
pendant 60 minutes, chauffe comprise, et finalement d’un refroidissement forcé sous air 
comprimé filtré pendant 15 minutes jusqu’à température ambiante. Les échantillons sont 
retirés périodiquement pour être pesés et photographiés afin de pouvoir déterminer la fraction 
de barrière thermique qui s’est écaillée en cours de cyclage. La détermination de la fraction est 




Figure II- 11 Photographie [3] du banc de cyclage GBOC (gauche) et cycle de température 
(droite). 
 
c.  Cyclage thermique de moyenne durée 
 
Les essais d’oxydation cyclique avec des cycles de moyenne durée sont réalisés dans des fours 
à porte guillotine Carbolite CWF13/13 volume 13L. Le cyclage est effectué sous air de 
laboratoire à une température de 1100°C qui est contrôlée par un thermocouple placé au niveau 
des échantillons. Un cycle se compose d’une montée rapide à environ 3 °C/s jusqu’à 1100°C. 
Après un palier à haute température de 24h (ou 72h le weekend), les échantillons sont retirés 
du four et placés devant des ventilateurs assurant un refroidissement rapide de l’ordre de 
9 °C/s jusqu’à température ambiante. Les échantillons sont pesés et photographiés après 
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4. Caractérisations microstructurales des matériaux 
 
a. Microscopie électronique à balayage 
 
Les observations microstructurales sont réalisées à l’aide d’un microscope électronique à 
balayage LEO 435 VP équipé d’un détecteur EDX PGT. Les analyses quantitatives sont 
effectuées à partir de mesures réalisées sur des témoins réels.  La meilleure précision est 
obtenue pour des systèmes monophasés, elle est alors de l’ordre de 0,5 %. Il est bon de noter 
que la précision est moindre pour les systèmes biphasés, celle-ci est alors de quelques 
pourcents atomiques. Un second microscope JEOL JSM6400 est également utilisé pour 
obtenir des cartographies élémentaires X.  
 
b. Sonde ionique focalisée et microscopie électronique en 
transmission  
 
Un MEB/FIB* (Focused Ion Beam) HELIOS 600i de FEI couplé à un analyseur EDX* Aztec 
Advanced équipé d’un détecteur SSD* (Silicon Strip Detector) est utilisé pour le prélèvement 
d’une lame dans la couche protectrice d’une particule de MoSi2(B) pour observation au MET. 
L’ablation par le faisceau ionique permet d’éviter l’endommagement ou le beurrage de la 
surface étudiée lors de la préparation de la lame MET comme cela peut être le cas au cours d’un 
polissage abrasif. 
Un MET JEOL JSM 2100, muni d’une source à émission de champ et équipé d’un détecteur 
EDX* SDD* (Silicon Drift detector) Brücker associé à un analyseur EDX* Aztec Advanced, est 
utilisé pour déterminer la composition de la couche protectrice. La tension d’accélération de 
cet appareil est fixée à 200 keV.  
Ces deux appareils sont localisés à la plateforme de microcaractérisation Raimond Castaing 
(Toulouse). 
 
c. Diffraction des rayons X 
 
La diffraction des rayons X (DRX) est utilisée pour l’identification des phases et la 
détermination des paramètres de mailles des différents matériaux étudiés. Un diffractomètre 
bruker D8-2 est utilisé et les analyses sont réalisées avec une anticathode en cuivre (Kα1 : 
λ=1,54056 Å ; Kα2 : λ =1,54439 Å).   
 
d. Contrôle de l’homogénéité des mélanges 
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L’étude de l’évolution de la fonction covariance a été menée afin d’estimer le temps de mélange 
minimum nécessaire pour obtenir une dispersion homogène des particules de MS dans le 
mélange de poudres zircone/MS (voir Chapitre III §1.a.iv). Si on considère un point ou un pixel 
d’une phase (X) appartenant à une image (par exemple, une image d’une coupe transverse d’un 
fritté zircone + MS), la fonction covariance (notée C(h)) représente la probabilité pour qu’un 
point/pixel situé à une distance h de ce premier point/pixel soit aussi dans la même phase :  
 
() = Pr	 ∈ ,    ∈ ! 
 
Le principe de l’étude de covariance est présenté dans la Figure II- 12, les points respectant la 
condition précédente correspondent aux points présents dans la zone gris foncé (intersection 
de la phase/image initiale et de celle-ci translatée d’une distance h). En pratique C(h) 




Figure II- 12 Illustration du calcul de la fonction covariance. La zone gris foncé correspond 
à l'intersection de la phase/image initiale (gauche) et de la même phase/image translatée 
d'une distance h (droite). 
 
Dans le cas d’un mélange de poudres isotrope, le covariogramme (C(h)=f(h)) peut être tracé à 
partir de la translation du vecteur h selon une seule direction.  
Si nous prenons l’exemple d’un composite avec une fraction volumique de renfort fv, alors la 
fonction covariance présente les propriétés suivantes : 
- La valeur C(h) pour h nul est égale à la fraction volumique de renfort fv 
- La périodicité de la fonction covariance témoigne d’une structure périodique du 
composite dans la direction considérée 
- La fonction covariance admet une valeur asymptotique théorique égale au carré de la 
fraction volumique de renfort fv. C(h) atteint l’asymptote pour une valeur h=L, 
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dimension caractéristique de la microstructure et qui est généralement de l’ordre de 
grandeur de la taille moyenne des renforts 
- La pente à l’origine de la fonction covariance est liée à la surface spécifique des renforts  
 
e. Mesure de la rugosité 
 
Des observations en coupes transverses des systèmes barrières thermiques ont été réalisées 
afin de déterminer la rugosité de l’interface TGO/barrière thermique. Les échantillons sont 
préalablement enrobés à froid dans une résine de type époxy puis découpés à l’aide d’une 
microtronçonneuse Secotom-50 (Struers) équipée d’un disque diamanté.  
Un profil d’au moins 1000 µm est ensuite reconstruit à partir d’images MEB prises à plus fort 
grossissement. Les coordonnées (x, y) du profil sont extraites de la photo MEB à l’aide du 




Figure II- 13 Cliché MEB (mode BSE, EHT: 15 kV) et profil extrait à l’aide du logiciel 
« ImageJ ». 
La détermination de la moyenne discrète des ordonnées du profil (ym) se calcule de la manière 





 Equation II- 1 
 
La rugosité arithmétique (Ra) est donnée par la relation : 
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 Equation II- 2 
 
f. Mesure de la densité 
 
Deux techniques sont utilisées pour déterminer la masse volumique des échantillons selon que 
la densité relative de ce même échantillon se situe au-dessus ou en dessous d’une valeur de 
0,95 correspondant à la densité relative pour laquelle il n’y a plus de porosité ouverte. Pour des 
valeurs inférieures à 0,95, c’est la méthode géométrique qui est utilisée. Elle consiste à peser 
l’échantillon et à déterminer son volume à l’aide de mesures réalisées au pied à coulisse. Pour 
des taux de compactions supérieurs, la détermination de la masse volumique est effectuée par 
utilisation de la porosimétrie à l’eau (fondée sur le principe de la poussée d’Archimède). 
L’échantillon est pesé à l’air (m1), puis dans l’eau (m2). La différence de masse entre les deux 
pesées étant imputable à la poussée d’Archimède, il est alors possible de déterminer le volume 
de l’échantillon et ainsi déterminer la masse volumique de l’objet par utilisation de la relation 
suivante :  
 
- = .).) −. . -0+1 
 
Equation II- 3 
 
Par cette technique, l’incertitude sur la masse volumique est inférieure à 0,5%. 
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5. Caractérisation des propriétés thermiques  
 
a. Diffusivité thermique 
 
La méthode flash a été utilisée (RSE) pour déterminer la diffusivité thermique des matériaux 
massifs et composites élaborés par spark plasma sintering. Cette technique, développée par 
Parker [6], fait partie du groupe des méthodes impulsionnelles. Elle consiste à envoyer une 
impulsion énergétique (durée de l’impulsion inférieure à la milliseconde) par l’intermédiaire 
d’un laser de type YAG dopé au néodyme, sur la surface avant de l’échantillon, la chaleur 
absorbée diffuse alors à travers le matériau et la diffusivité est déterminée par l’analyse de 
l’évolution de la température de la face arrière de l’échantillon à l’aide d’un détecteur 
infrarouge. Une fine couche de carbone graphite est appliquée au préalable sur les deux faces 
de l’éprouvette afin d’augmenter l’absorption du flux de chaleur émis par le laser et améliorer 
la détection du signal. Pour chaque échantillon la mesure est répétée au moins 5 fois, la 
précision obtenue est de l’ordre de 5 %. Les valeurs de diffusivité thermique sont corrigées en 
prenant en compte l’augmentation de l’épaisseur de l’échantillon due à la dilatation thermique.  
En considérant que le matériau se comporte comme un milieu homogène, alors la conductivité 
thermique effective est calculée en utilisant la relation suivante : 
 
2 = - ∙ 4 ∙  Equation II- 4 
 
Avec α la diffusivité thermique en (m². s-1), ρ la densité (kg.m-3) et Cp la capacité thermique 
massique ou chaleur spécifique du matériau (J.kg-1.K-1). 
 
b. Coefficient de dilatation thermique linéique 
 
La dilatation thermique d’un matériau est l’expansion de son volume occasionnée par 
l’augmentation de la température. Le coefficient de dilatation volumique, noté αV, correspond 
à la variation relative du volume V du matériau sous l’effet de la variation d’un seul paramètre, 
en général la température T : 
 
5 = 16 ∗ (767)4 Equation II- 5 
 
Le coefficient de dilatation linéique moyen est donné par la relation suivante : 
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8 = 9:9 ∗ 1: Equation II- 6 
 
Dans cette équation, L correspond à la longueur de l’échantillon à la température de référence, 
généralement 20 °C. Les termes dL et dT correspondent à la variation de longueur de 
l’échantillon par rapport à la longueur de référence induite par une variation de température 
dT.  Graphiquement, le coefficient de dilatation représente la pente de la courbe ∆L/L0=f(∆T). 
De manière générale, plus la température de fusion du matériau étudié sera élevée et plus les 
liaisons interatomiques seront fortes et plus faible sera le coefficient de dilatation thermique. 
Des anisotropies de dilatation peuvent être observées pour des matériaux multiphasés. 
Un dilatomètre SETSYS Evolution 16118 de Setaram a été utilisé pour les mesures de 
coefficients de dilatation. L’échantillon à tester, fritté par Spark Plasma Sintering à partir de 
poudres ou de mélanges de poudres de zircone et particules de disiliciure de molybdène (MS, 
MS2A, MS2B, MS2A2B), est préalablement poli sur les deux faces opposées afin d’obtenir un 
bon état de surface et un bon parallélisme. Il est ensuite placé sur un support en alumine situé 
à l’intérieur d’un four à résistances graphite. Deux plaques en alumine de 500 µm sont placées 
de part et d’autre de l’échantillon avec d’éviter toute réaction entre le matériau et l’appareillage 
en alumine. Le palpeur est ensuite mis en contact avec l’échantillon et il est maintenu par 
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6. Caractérisation des propriétés mécaniques  
 
a. Dureté et module d’Young 
 
La dureté et le module d’Young des échantillons composites préparés par Spark Plasma 
Sintering ont été déterminés par micro-indentation instrumentée (à l’Université de 
Manchester) en utilisant la méthode développée par Oliver et Pharr [7]. La micro-indentation 
instrumentée consiste à enfoncer une pointe (généralement en diamant), supposée 
indéformable sur la surface de l’échantillon et de suivre le déplacement de celle-ci avec la 
charge d’indentation au cours d’un cycle de charge et de décharge afin d’observer la réponse 
élastique et plastique du matériau. La méthode d’Oliver et Pharr permet de déterminer une 
dureté dite de contact à partir d’une profondeur de contact qui tient compte des déformations 
du matériau autour de l’empreinte laissée par la pointe. La profondeur de contact est 
déterminée à partir de la pente de la courbe de décharge.  Il est aussi possible de déterminer, à 
partir de la courbe de décharge, un module d’élasticité réduit prenant en compte les propriétés 
élastiques de l’indenteur et du matériau. La connaissance du module d’élasticité réduit ainsi 
que le module d’élasticité de la pointe d’indentation permet alors de calculer le module 




La méthode de micro-indentation Vickers a été utilisée, à l’Université de Manchester, pour 
déterminer la ténacité de composites avec différentes fractions volumiques et compositions de 
particules. Cette méthode présente plusieurs avantages en comparaison avec les techniques 
plus conventionnelles comme la flexion de poutre indentée (ISB), poutre entaillée en chevron 
(CNB), poutre entaillée d’un seul côté (SENB) et poutre double cantilever. En effet elle ne 
nécessite qu’un équipement d’indentation et un échantillon avec une surface polie. Pour cela 
des fissures sont initiées dans le matériau par enfoncement d’une pointe de type Vickers sous 
une charge définie. La ténacité est alors calculée en prenant en compte le type et la longueur 
des fissures générées aux extrémités de l’empreinte ainsi que la charge appliquée. La 
détermination du type de fissure formée peut se faire par polissage de la surface de l’empreinte. 
Si les fissures restent en contact avec les extrémités, elles sont de type « médian ». Dans le cas 
contraire, elles sont de type « Palmqvist ». La ténacité peut alors être calculée en utilisant la 
relation de Niihara et al [8] : 
 
;<= = 0.035ABC
D) E A F	GC
D HE F) EG 		 Equation II- 7 
 
Avec a la demi-longueur de la diagonale de l’empreinte, l la longueur de fissure depuis 
l’extrémité de l’empreinte, E le module d’Young, H la dureté et ϕ une constante égale à 3. La 
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charge appliquée est içi remplacée par une fonction dépendant de la dureté. Cette expression 
peut être utilisée si la condition 2.5≥l/a≥0.25 est respectée. 
L’utilisation de la micro-indentation Vickers permet d’obtenir des valeurs proches de la 
ténacité en mode I du matériau testé. Cependant, elle ne constitue pas une méthode de mesure 
de ténacité normalisée. Toutefois, elle peut être adaptée pour comparer les différences relatives 
de ténacité pour les matériaux testés.   
 
c. Contrainte à la rupture en flexion 
 
La contrainte à la rupture de composites avec différentes compositions de particules est 
déterminée par flexion 4 points (Université de Manchester) selon la norme ASTM C1161-02ce1. 
Pour cela des éprouvettes parallélipédiques de dimensions 20 x 4 x 3 mm3 sont usinées dans 
des pastilles de 80 mm de diamètre (densité relative de 98 %). Les données relatives aux 
dimensions du montage expérimentale sont données dans la Figure II- 14. La contrainte à la 
rupture est déterminée à partir de la charge maximale avant rupture (Pmax) : 
 
J#+K = 3LMNO	[QR − Q&]2T  Equation II- 8 
 
Avec So la distance entre les deux points d’appui (15 mm), Si la distance entre les deux points 
d’application de la charge (10 mm), B la largeur de l’éprouvette et W son épaisseur. An minium, 




Figure II- 14 Montage expérimental utilisé pour les essais de flexion 4 points (Université de 
Manchester).  
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7. Suivi de l’endommagement des barrières thermiques  
 
a. Thermographie Pulsée 
 
La thermographie pulsée est une technique de contrôle non destructif (CND) des défauts qui 
consiste à appliquer une impulsion thermique à la surface du matériau à tester par 
l’intermédiaire de lampes flash, halogènes ou encore de lasers. La variation de température à 
la surface de l’échantillon est très rapide du fait de la propagation du front thermique 
principalement par conduction. A cela s’ajoute les pertes thermiques par convection et 
radiation. L’image de la surface du matériau est traitée à l’aide d’une caméra infrarouge. Dans 
le cas d’un système barrière thermique, la présence de défauts macroscopiques tels que des 
zones délaminées en dessous de la surface de la barrière thermique s’accompagne d’une 
modification de la distribution spatiale et de l’évolution temporelle de la température au cours 
du transitoire thermique induit par l’impulsion thermique. Cela se traduit par des points 
chauds sur les clichés infrarouges obtenus par la caméra IR au cours du transitoire thermique.  
Des essais ont été menés à RSE par Federico Cernuschi sur des systèmes barrières thermiques 
élaborés par SPS au CIRIMAT. Le dispositif expérimental est présenté dans la Figure II- 15. Il 
est constitué de deux lampes flash, d’une caméra IR de type CEDIP Jade II permettant la 
détection de défauts supérieures à 300-500 µm, d’un ordinateur pour le traitement des images. 
Dans le cas de nos systèmes barrières thermiques, un porte-échantillon, visible sur la Figure 




Figure II- 15 Dispositif expérimental localisé au laboratoire RSE pour l’inspection de 
barrières thermiques déposées sur aubes de turbines.  
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b. Tomographie X 
 
Un microtomographe PHOENIX Nanotom s est utilisé pour contrôler l’endommagement 
d’un système barrière thermique auto-cicatrisant élaboré par Spark Plasma Sintering. Cet 
équipement est localisé sur le site CIRIMAT-UPS.  
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8. Synthèse des propriétés thermiques et mécaniques de quelques matériaux 
 
Tableau II- 10 Propriétés thermiques et mécaniques de quelques matériaux denses. 
 t-MoSi2 t-YPSZ  SiO2 ZrSiO4 Al2O3 Superalliage (Ni) 
Volume molaire (cm3.mol-1) 24,3 20,4 28,9 20,4 x x 
Masse volumique (g.cm-3) 6,24 6,08 2,65 4,56 3,95 8,51 
Module d’Young (GPa) 380 [9] 200 [10] 75 282 [11] 360 [12] 197 [12] 
Conductivité thermique (W.m-1.°C-1) 
28 
à 1100°C [13] 
2,6 




à 1100°C [12] 
5,8 
à 1127°C [12] 
24 
Coefficient de dilatation thermique linéique (°C-1) 8,1 x10-6 [15] 
10,5x10-6  
à 1000 C [12] 
0,5 x10-6 4,99 [12] 
8 x10-6  
à 1000 C [12] 
16.10-6  








Références du Chapitre II 
 
[1] Gérard M, Jérôme F, Gérard B. Zircone Céramique fonctionnelle. Techniques de l'ingénieur Biomatériaux 
et biomécanique 2008;base documentaire : TIB606DUO. 
[2] Hurevich V, Smurov I, Pawlowski L. Theoretical study of the powder behavior of porous particles in a 
flame during plasma spraying. Surface and Coatings Technology 2002;151-152:370. 
[3] Selezneff S. Etude et développement de revêtements γ-γ’ riches en platine, élaborés par Spark Plasma 
Sintering (SPS). Application au système barrière thermique. Thèse INPT 2011. 
[4] Graneix Jrm. Étude du soudage LASER Yb : YAG homogène et hétérogène des superalliages Hastelloy X et 
Haynes 188. Thèse INPT 2015. 
[5] Vande Put A. Etude de l'influence du platine sur le comportement en oxydation d'un système barrière 
thermique comprenant une sous-couche NiCoCrAIYTa. Thèse INPT 2009. 
[6] Parker WJ, Jenkins RJ, Butler CP, Abbott GL. Flash Method of Determining Thermal Diffusivity, Heat 
Capacity, and Thermal Conductivity. Journal of Applied Physics 1961;32:1679. 
[7] Oliver WC, Pharr GM. Measurement of hardness and elastic modulus by instrumented indentation: 
Advances in understanding and refinements to methodology. Journal of materials research 2004;19:3. 
[8] Niihara K, Morena R, Hasselman DPH. Evaluation ofK Ic of brittle solids by the indentation method with 
low crack-to-indent ratios. Journal of Materials Science Letters 1982;1:13. 
[9] Srinivasan SR, Schwarz RB. Elastic moduli of MoSi 2-based materials. Journal of materials research 
1992;7:1610. 
[10] Shackelford JF, Han Y-H, Kim S, Kwon S-H. CRC materials science and engineering handbook: CRC press. 
[11] Sirdeshmukh DB, Subhadra KG. Note on the elastic properties of zircon. Journal of Applied Physics 
1975;46:3681. 
[12] Cao XQ, Vassen R, Stoever D. Ceramic materials for thermal barrier coatings. Journal of the European 
Ceramic Society 2004;24:1. 
[13] Mevrel R, Laizet JC, Azzopardi A, Leclercq B, Poulain M, Lavigne O, Demange D. Thermal diffusivity and 
conductivity of Zrl-xYxO2-x/2 (x=0, 0.084 and 0.179) single crystals. Journal of the European Ceramic 
Society 2004;24:3081. 
[14] Raghavan S, Wang H, Dinwiddie RB, Porter WD, Mayo MJ. The effect of grain size, porosity and yttria 
content on the thermal conductivity of nanocrystalline zirconia. Scripta Materialia 1998;39:1119. 
[15] Vasudévan AK, Petrovic JJ. A comparative overview of molybdenum disilicide composites. Materials 
Science and Engineering: A 1992;155:1. 
[16] Evans AG, Mumm DR, Hutchinson JW, Meier GH, Pettit FS. Mechanisms controlling the durability of 









Elaboration et caractérisation de 
matériaux céramiques, 
intermétalliques et de leurs composites 





Introduction ...................................................................................... 113 
1. Elaboration et caractérisation de matériaux céramiques, intermétalliques et 
de leurs composites ............................................................................. 114 
a. Optimisation des paramètres SPS ................................................................................................. 114 
i. Essais de frittage sur la poudre de zircone non broyée............................................................. 114 
ii. Broyage et nouveaux essais ........................................................................................................ 116 
iii. Optimisation des paramètres SPS pour la préparation d’échantillons de grands diamètres . 119 
iv. Optimisation de la durée de mélange des poudres .................................................................. 120 
b. Caractérisation des frittés d’intermétalliques (MS, MS2B, MS2A, MS2B2A) ............................ 122 
i. MoSi2 (MS) ................................................................................................................................. 122 
ii. MoSi2-2%massique Al (MS2A) ................................................................................................. 124 
iii. MoSi2-2%massique B (MS2B) ................................................................................................... 126 
iv. MoSi2-2%massique B-2%massique Al (MS2B2A) ................................................................... 127 
c. Caractérisation des frittés composites céramiques-intermétalliques ........................................ 129 
i. Composite en zircone yttriée avec particules de MS (YPSZ+20MS) ...................................... 129 
ii. Composite en zircone yttriée avec particules de MS2A (YPSZ+20MS2A) ............................. 129 
iii. Composite en zircone yttriée avec particules de MS2B (YPSZ+20MS2B) ............................. 130 
iv. Composite en zircone yttriée avec particules de MS2B2A (YPSZ+20MS2B2A) ..................... 131 
d. Propriétés mécaniques .................................................................................................................. 132 
i. Dureté et module d’Young ......................................................................................................... 132 
ii. Ténacité ...................................................................................................................................... 134 
iii. Contrainte à la rupture en flexion ............................................................................................. 135 
e. Interaction fissures-particules ...................................................................................................... 135 
f. Coefficients de dilatation thermique ............................................................................................ 137 
g. Propriétés thermiques ................................................................................................................... 139 
i. Introduction ............................................................................................................................... 139 
ii. Conductivité thermique de la zircone yttriée ........................................................................... 140 
iii. Conductivité thermique des composites ................................................................................... 144 
2. Fabrication de multi-couches par SPS ............................................... 150 
a. Objectif et difficultés de fabrication ............................................................................................. 150 
b. Géométrie retenue pour la fabrication des multi-couches .......................................................... 153 
3. Fabrication de systèmes barrières thermiques complets par SPS ............. 154 
a. Difficultés liées au frittage d’assemblages multi-matériaux ....................................................... 154 
b. Configurations ............................................................................................................................... 155 
c. Cycle SPS ........................................................................................................................................ 157 





Les techniques de projection thermique, comme l’APS par exemple, sont classiquement 
utilisées pour l’élaboration des barrières thermiques. Cependant, la co-déposition de zircone 
et de particules de MoSi2 par APS requiert une optimisation des paramètres de projection tels 
que l’intensité de courant d’arc, la distance de projection, la distance d’injection de la poudre 
de MoSi2, le diamètre de la buse de la torche, la composition du gaz vecteur... Une optimisation 
de la taille et de la morphologie des particules elles-mêmes est aussi nécessaire. Du choix des 
paramètres dépend entre autres la proportion et la composition des particules intégrées dans 
le revêtement mais aussi la porosité de la barrière thermique.  
Le procédé SPS (Spark Plasma Sintering) s’est révélé être un moyen efficace, simple et rapide 
pour l’élaboration de nouveaux matériaux (voir Chapitre I §5.a)). Il a donc été utilisé pour 
l’élaboration rapide de matériaux modèles dans le cadre de ce projet. 
Dans la première partie de ce chapitre, ce procédé est utilisé comme moyen d’élaboration 
rapide de matériaux barrière thermique modèles (composites YPSZ+MoSi2) mais aussi de 
massifs de MoSi2, MoSi2- 2%m B, MoSi2- 2%m Al et MoSi2- 2%m B- 2%m Al. Ces derniers sont 
destinés à la réalisation d’essais d’oxydation réalisés au laboratoire FZJ (voir Chapitre IV §1). 
Plus loin dans cette partie sont présentés les résultats des essais mécaniques (Université de 
Manchester) et thermiques (Université de Manchester, RSE et CIRIMAT) réalisés sur les 
matériaux barrière thermique modèles qui permettent de mieux appréhender l’effet de l’ajout 
de particules (MoSi2, MoSi2- 2%m B, MoSi2- 2%m Al et MoSi2- 2%m B- 2%m Al). Les données 
obtenues permettent d’alimenter un modèle micromécanique développé à l’Université de 
Delft. Pour les essais mécaniques, des matériaux très denses ont été préparés (densité relative 
supérieure à 97%) pour limiter dans un premier temps un éventuel effet de la porosité. Des 
essais mécaniques complémentaires sont en cours sur des composites poreux. La deuxième 
partie traite de l’élaboration d’échantillons multi-couches utilisés par la suite pour l’étude des 
mécanismes et des cinétiques de formation de la silice et du zircon (Chapitre IV). La dernière 
partie est dédiée à la fabrication de systèmes barrières thermiques complets par SPS. 
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1. Elaboration et caractérisation de matériaux céramiques, intermétalliques 
et de leurs composites 
 
a. Optimisation des paramètres SPS  
La totalité des essais de frittage présentés dans cette partie sont réalisés avec des moules en 
graphite d’un diamètre de 15 mm. Le contrôle de la température est assuré par un pyromètre 
optique focalisé sur une fente située à la surface extérieure du moule et d’une profondeur de 3 
mm. A l’issue du frittage, les pastilles sont polies au papier SiC jusqu’au grade P600 afin de 
retirer la feuille de graphite, laminée (Papyex) à 200 µm, située entre la surface interne du 
moule et la poudre mais aussi entre les pistons en graphite et la poudre présente à la surface. 
La densité des pastilles est ensuite mesurée par porosimétrie à l’eau (voir Chapitre II).  
 
i. Essais de frittage sur la poudre de zircone non broyée 
 
Des essais de frittage ont été menés sur la poudre de zircone yttriée initiale (Amperit 827.774, 
Dv50= 42 µm) pour des températures de palier chaud allant de 1500 à 2000 °C (Figure III- 1). 
On peut observer que même à une température de frittage relativement élevée, de 1800°C 
(temps de maintien de 15 minutes et pression de 100 MPa), la zircone n’est dense qu’à 97% 
(ρthéorique=6,08 g.cm-3). Pour une température plus raisonnable, de 1500°C, la densité relative 
chute à 85 %. En comparaison sont représentées les données relatives au frittage d’une zircone 
de granulométrie plus fine (Tosoh TZ3Y) issues de l’étude de Bernard-Granger et al. [1]. Pour 
rappel (Chapitre II §1.a.ii)), la TZ3Y, utilisée par ces auteurs, est une poudre de zircone 
partiellement stabilisée par ajout de 5.5 % massique d’oxyde d’yttrium composée de granules 
de tailles comprises entre 10 et 100 µm. Chaque granule est composé de cristallites 
élémentaires de dimensions proches de 100 nm. Cette zircone TZ3Y est complètement 
densifiée pour une température de frittage de 1200°C, un temps de maintien de 15 minutes et 
une pression de 100 MPa. Cela met en évidence la faible frittabilité de la poudre d’Amperit de 
notre étude en comparaison avec la TZ3Y. Au vu de la courbe de densification de cette zircone, 
il semble donc difficile d’obtenir des matériaux massifs et composites complètement denses 
pour des températures et des temps de maintien raisonnables. A cela s’ajoute la nécessité de 
produire des pastilles de grands diamètres (80 mm) qui se confronte aux limites de la machine 
en termes de puissance électrique et de charge maximale applicable. Nous avons donc pris la 
décision de broyer la poudre d’Amperit afin de diminuer la taille des particules et ainsi en 
augmenter la frittabilité. Les résultats obtenus sur la poudre de zircone broyée sont présentés 
plus loin dans ce chapitre.  




Figure III- 1 Evolution de la densité et de la densité relative de l’Amperit non broyée 
(Dv50=42 µm) en fonction de la température du palier de frittage. Conditions de frittage : 
temps de palier chaud de 5 minutes et pression égale à 100 MPa.  Les données relatives à la 
zircone de type Tosoh (TZ3Y) sont issues de l’étude de Bernard-Granger [1]. Conditions de 
frittage : temps de palier chaud de 5 minutes et pression égale à 100 MPa. 
Il est intéressant d’observer que la coloration des pastilles de zircone yttriée change en fonction 
de la température du palier de frittage (Figure III- 2). La couleur varie du gris clair (1300 °C) 
au noir intense (2000 °C). Un recuit de 4 h à 1100 °C permet à la pastille de retrouver la couleur 
jaune initiale de la poudre. Ce phénomène est aussi observé lors de la fabrication de barrières 
thermiques par projection plasma ou par technique EB-PVD. Moya et al [2] attribuent le 
noircissement de la zircone yttriée sous atmosphère réductrice à la présence d’impuretés 
(Fe2O3) et au changement de valence du fer, de Fe3+ à Fe2+ et la migration des cations 
métalliques au niveau des joints de grains. Ingo [3] a utilisé la spectrométrie de photoélectrons 
induits par les rayons X pour étudier deux zircones yttriées stabilisées à l’aide de 8% massique 
d’yttrine et préparées par APS (Air Plasma Sprayed) et LPPS (Low-Pressure Plasma-Sprayed). 
Il réfute l’hypothèse de Moya et démontre que le noircissement des zircones est uniquement 
dû à la réduction partielle de la zircone et à la formation d’oxydes ZrO2-x-Y2O3-x sous-
stœchiométriques avec un changement de valence de Zr4+ à Zr3+. De la même manière, Guo et 
al [4] montrent que le noircissement de la zircone est lié à la formation de centres colorés 
correspondant au piégeage d’électron au voisinage d’une lacune d’oxygène. 
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Figure III- 2 Clichés des pastilles après frittage et polissage (pour retirer le papyex) 
obtenues pour une température de frittage de : a) 1300 °C, b) 1500 °C, c) 1700 °C, d) 1800 
°C. La pastille e) correspond à un morceau de la pastille d) après recuit de 4h à 1100 °C. 
 
ii. Broyage et nouveaux essais 
 
La poudre de zircone (Amperit) a été broyée à l’aide d’un broyeur de type planétaire (modèle 
PM100 de RETSCH). Pour cela, une masse de 120 g de poudre est placée dans un bol en acier 
inoxydable de 250 ml avec un revêtement interne en oxyde de zirconium dans lequel on ajoute 
120 billes de zircone d’un diamètre de 10 mm. Aucun solvant n’est utilisé, un rapport de masse 
de billes sur masse de poudre constant et égal à 3 est respecté. L’utilisation d’un bol et de billes 
en oxyde de zirconium permet de limiter la pollution de la poudre broyée. Le bol contenant la 
poudre et les billes est ensuite placé sur un disque à rotation rapide (300 t/min), le bol tournant 
sur lui-même en sens inverse. Dans cette configuration, l’effet de la force centrifuge permet de 
détacher la poudre et les billes de la paroi interne du bol. Le broyage de poudres céramiques 
est un processus demandant un apport énergétique élevé. Celui-ci est assuré par les chocs et/ou 
frottement des billes sur la poudre à broyer. Lors du contact entre les billes et la poudre, la 
majeure partie de l’énergie cinétique des billes transférée à la poudre est convertie en chaleur. 
Pour éviter un échauffement important, le broyage est réalisé en plusieurs cycles interrompus 
par des périodes de repos d’une durée de 5 s toutes les 2 minutes. La morphologie de la zircone 
après 24 h de broyage est présentée dans la Figure III- 3. Le broyage de la poudre initiale 
permet de fracturer les agglomérats et d’obtenir une poudre de granulométrie plus fine. Il 
permet aussi l’élimination de la porosité interne présente dans les agglomérats de particules 
de la poudre de zircone initiale (Figure III- 3 a)). A l’issue du broyage, l’analyse par 
granulométrie laser nous indique que seules deux populations de particules sont présentes 
(Figure III- 4), à savoir des particules de petites et moyennes tailles avec un diamètre moyen 
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de respectivement 2,5 et 10 µm. La valeur du Dv50 de la zircone chute de 42 µm à 8 µm après 









Figure III- 4 Distribution des tailles des particules obtenue par granulométrie laser 
(analyses réalisées à l’Université Technologique de Delft) pour la poudre de zircone yttriée 
Amperit 827 non broyée (rouge) et celle obtenue après 24h de broyage (vert). 
La zircone broyée a ensuite été frittée à des températures allant de 1300 à 2000°C, avec une 
durée (consigne) de palier chaud de 5 minutes et sous une pression constante égale à 100 MPa 
identique à celle utilisée pour l’étude du comportement en frittage de la poudre initiale (Figure 
III- 5). On peut observer que la zircone broyée atteint rapidement une densité relative de 99% 
pour des températures supérieures à 1600 °C. En comparaison, à 1500°C, la densité relative 
de la poudre de zircone initiale et celle broyée sont respectivement de 85,4 et 97,1 %. Cela 
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démontre que le broyage de la poudre de zircone permet d’augmenter la frittabilité de celle-ci 
et d’obtenir un matériau de haute densité pour des températures raisonnables (de l’ordre de 




Figure III- 5 Evolution de la densité et de la densité relative de la zircone initiale (Dv50=42 
µm) et de la zircone broyée (Dv50= 8 µm) en fonction de la température du palier de frittage. 
Conditions de frittage : temps de palier chaud de 5 minutes et pression égale à 100 MPa. 
Des mélanges de poudre de zircone broyée (80 %vol) et de particules de MS (20 %vol), obtenus 
après 1 h de mélange (ajout de billes de zircone denses avec un rapport m poudre/m bille égal à 1) 
dans un mélangeur de type turbula, ont été frittés afin de déceler un éventuel effet de ces 
particules sur la densification des matériaux composites (Figure III- 6). Pour une température 
de frittage de 1500°C, la densité relative de la zircone broyée (ρthéorique=6,08 g.cm-3) et celle du 
composite zircone broyée avec addition de 20% volumique de particules (ρthéorique=6,11 g.cm-3) 
sont respectivement de 97,1 et 97,8. Cela met en évidence que les particules de MoSi2 n’ont pas 
ou très peu d’influence sur la densification du matériau composite. 
 




Figure III- 6 Evolution de la densité et de la densité relative de la zircone broyée seule et de 
composites zircone broyée + 20% volumique de MS en fonction de la température du palier 
de frittage. Conditions de frittage : temps de palier chaud de 5 minutes et pression égale à 
100 MPa. 
 
iii. Optimisation des paramètres SPS pour la préparation d’échantillons 
de grands diamètres 
 
La préparation d’échantillons massifs et composites pour la réalisation d’éprouvettes destinées 
à des essais de flexion quatre points a demandé une optimisation des conditions de frittage. En 
effet, l’appareil de frittage disponible à la plateforme nationale de frittage dispose d’une charge 
maximale applicable de 200 kN. Afin de pouvoir usiner des éprouvettes de flexion aux 
dimensions voulues (20 x 4 x 3 mm3), imposées par le bâtit de flexion disponible à l’Université 
de Manchester, il est nécessaire de préparer des pastilles d’un diamètre de 80 mm. Cela 
implique que la pression maximale pouvant être appliquée sur les pistons du moule est de 
l’ordre de 40 MPa. Un essai de frittage de zircone broyée sous une pression de 40 MPa, un 
temps de maintien à haute température de 5 minutes et une température de palier de frittage 
de 1500 °C a été effectué (Figure III- 7, carré violet). La densité relative obtenue est de 94%. 
Des essais ont été menés avec des temps de palier plus longs, respectivement de 20 et 60 
minutes. Pour ce dernier, la densité relative de la pastille de zircone est de 97,4 % ce qui est 
proche de la valeur de densité relative désirée, à savoir 97-98 %. 
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Figure III- 7 Evolution de la densité et de la densité relative de la zircone initiale (Dv50=42 
µm) et de la zircone broyée (Dv50= 8 µm) en fonction de la température du palier de frittage. 
La décision a donc été prise de préparer les pastilles pour les essais de flexion 4 points en 
utilisant les conditions suivantes : 1500 °C, 40 MPa, maintien en palier chaud de 60 minutes.  
 
iv. Optimisation de la durée de mélange des poudres 
 
Dans le cadre de cette étude, plusieurs composites zircone+20MS préparés avec des temps de 
mélange différents ont été frittés par SPS et le covariogramme a été déterminé pour chaque 
fritté.  Pour cela, plusieurs flacons sont remplis avec 7 g de poudres (80 %vol de zircone et 
20 %vol de MS), des billes de zircone denses sont utilisées pour faciliter le mélange  
(rapport m poudre/m bille égal à 1). Le mélange se fait dans un mélangeur de type turbula, des 
flacons sont retirés périodiquement (10’, 30’, 1h et 4h) puis le mélange est fritté à 1500 °C 
pendant 20 minutes et sous une pression uniaxiale de 100 MPa.  Les pastilles obtenues sont 
découpées, polies à l’aide d’une suspension diamantée puis observées en microscopie optique 
avec un grossissement x50 (Figure III- 8). La macro-instruction développée par Mr Alain 
Hazotte (Professeur de l’Université de Lorraine, laboratoire LEM3) et intégrée dans le logiciel 
Aphelion (extension « Aphelion Dev ») est ensuite utilisée pour déterminer la fonction 
covariance (voir Chapitre II §4.d)) sur un minimum de 5 images. Les valeurs de la fonction 
covariance sont ensuite moyennées.   
 




Figure III- 8 Cliché en microscopie optique d’un fritté zircone +20MS (1h de mélange) et la 
même image après seuillage. 
La Figure III- 9 montre l’évolution de la fonction covariance C(h) du composite zircone+20MS 
étudié pour les quatre temps de mélange considérés. Pour les différents temps de mélange, la 
valeur de C(h) pour h nul est de 0,18.  Cette valeur est très proche de la fraction volumique de 
MS (0,20) dans le composite. Les courbes de covariance diminuent progressivement lorsque 
la valeur de h augmente jusqu’à s’approcher de la valeur asymptotique théorique de 0,04. Les 
fonctions covariance ne convergent pas toutes vers la valeur asymptotique, ceci peut être dû 
aux légères fluctuations de fractions volumiques de particules de MS selon les images 
analysées. Un adimensionnement par rapport aux valeurs C(0) respectives permettrait de 
rapprocher les courbes de l’asymptote théorique. On pourrait aussi éventuellement s’affranchir 




Figure III- 9 Evolution de la fonction covariance pour les différentes durées de mélange (10’, 
30’, 1h, 4h) (NB : 4,1 pixels/µm). 
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Dans le cas du composite obtenu après une heure de mélange, la fonction covariance atteint 
rapidement sa valeur asymptotique pour une valeur h proche de 300 pixels. Cela correspond à 
une valeur de 29 µm ce qui est proche de la valeur moyenne de 21,18 µm obtenue par analyse 
granulométrique de la poudre de MS. Pour les temps de mélange plus courts, à savoir 10 et 30 
minutes, on observe une légère ondulation de la fonction covariance indiquant une périodicité 
dans la microstructure des frittés. La décroissance de la fonction covariance vers son asymptote 
est monotone pour le mélange d’une durée de 1h et donc aucune hétérogénéité n’est mise en 
évidence. Par conséquent, un temps de mélange d’une durée de 1 h a été choisi pour la 
préparation des composites zircone/MS. 
 
b. Caractérisation des frittés d’intermétalliques (MS, MS2B, MS2A, 
MS2B2A)  
 
Les massifs de ces quatre composés ont été préparés par SPS à une température de 1500 °C, 
un temps de palier de 5 minutes et sous une pression de 75 MPa (pression choisie au cours 
d’essais préliminaires réalisés en amont de cette thèse). La diffraction des rayons X est utilisée 
pour l’analyse des phases en présence. La microstructure des frittés est observée par 
microscopie électronique à balayage et la composition des différentes phases est déterminée 
par analyse EDS. Il est à noter que le détecteur EDS utilisé pour déterminer la composition des 
phases ne permet par la détection des éléments très légers tels que le bore par exemple. La 
densité des frittés est mesurée par la porosimétrie à l’eau. La fraction volumique des différentes 
phases présentes dans les frittés est déterminée par analyse d’image à partir de clichés MEB 
en coupe transverse. Une densité théorique est déterminée en prenant en compte la 
contribution des différentes phases observées (par exemple pour un milieu biphasé : ρth=ρ1.V1 
+ ρ2.V2 avec ρ1, ρ2 et V1, V2 les densités théoriques de la phase 1 et 2, respectivement les fractions 
volumiques de chacune des deux phases). La densité relative est alors calculée comme étant le 
rapport de la densité sur la densité théorique. Il est important de noter que l’influence du bore 
sur la densité théorique des différentes phases observées et plus particulièrement la silice n’a 
pas été prise en compte.  
 
i. MoSi2 (MS) 
 
Le fritté de MS est composé majoritairement de MS dans une structure quadratique. Le 
silicium pur présent dans la poudre initiale n’est plus détectable sur le diffractogramme. A 
l’issue du frittage, la fraction volumique de la silice déterminée par analyse d’images est de 3 % 
(Figure III- 10). Cela implique qu’il y a eu oxydation sélective du silicium pur et d’une partie 
de celui présent dans le MS. Deux sources principales d’oxygène sont identifiées à savoir 
l’oxygène présent dans la chambre SPS ou encore l’oxygène présent dans les espaces 
intergranulaires de la poudre de MS au cours de la densification. Dans ce dernier cas, le rapport 
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entre l’oxygène contenu dans la poudre après compaction à froid et avant le début de la montée 
en température du moule et l’oxygène présent dans la silice après frittage est donné par :  
 
UVWXYZ[\Z]W^_]VZYU`Vab =
12 . c. Lb .de&b*. . -e&b . f .
g4R1hi0gji&kké  Equation III- 1 
 
Avec PO2 la pression partielle d’oxygène dans la chambre du SPS à température ambiante (en 
sachant que le vide d’air dans la chambre SPS est de l’ordre de 10 Pa), p la porosité de la poudre 
compactée à froid, f la fraction volumique de silice dans le fritté, epoudre et efritté sont 
respectivement la hauteur de poudre après compaction à froid et la hauteur du fritté. Pour une 
porosité initale p de 50 % et donc un rapport epoudre/efritté égal à 2, on obtient un rapport nO inter-
granulaire/nO SiO2 égal à 3 x 10-7. La quantité d’oxygène disponible dans les espaces inter-
granulaires n’est donc pas suffisante à elle seule pour expliquer la formation de la silice.  
Le frittage se faisant sous vide dynamique, la pression partielle d’oxygène dans la chambre SPS 
dépend à la fois de l’équilibre entre le flux d’air aspiré par la pompe et le flux d’air rentrant par 
les micro-fuites mais aussi par l’équilibre thermodynamique entre le graphite du moule et 
l’atmosphère (O2, CO, CO2) à la température de frittage. Si considère les équilibres C/CO2 (PO2= 
10-12 atm, Annexe) et C/CO (PO2=4 10-17 atm, Annexe). Ces valeurs sont supérieures à la 
pression partielle d’oxygène (O2) d’équilibre entre la silice et le silicium qui est environ de 10-
18 atm à 1500 °C ce qui implique que de la silice peut effectivement se former. La formation de 
silice à cœur dans le fritté de MS peut se faire via l’infiltration d’oxygène à travers les pores 
connectés entre eux et à la surface aux premiers instants du frittage. La densité obtenue à 
l’issue du frittage est de 6,10 g.cm-3 et la densité relative calculée est de 99,4 % (densité 
théorique du fritté : 6,13 g.cm-3, densité de la silice : 2,65 g.cm-3, densité du MS quadratique : 
6,24 g.cm-3).  
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Figure III- 10 Microstructure à cœur d’un massif de MS fritté avec un temps de palier de 5 
minutes à 1500 °C et sous une pression de 75 MPa. 
 
ii. MoSi2-2%massique Al (MS2A) 
 
Une image représentative de la microstructure des massifs de MS2A après frittage SPS est 
présentée dans la Figure III- 11. La fraction massique réelle d’aluminium mesurée par analyse 
ICP-OES de la poudre est de 1,46 % (voir Chapitre II §1.b)). L’analyse DRX nous indique que 
le MS est principalement dans une structure quadratique (C11b). L’ajout d’aluminium permet 
de stabiliser une phase minoritaire de MS de structure hexagonale (C40). Une phase plus claire 
correspondant à du Mo5Si3 (~ 1 % volumique) est observée ainsi que des précipités d’Al2O3 (~ 
2 % volumique) provenant de l’oxydation sélective de l’aluminium en solution solide dans les 
particules de MS. La composition de la poudre déterminée par ICP (Chapitre II §1.b)) est 
reportée dans le diagramme ternaire de la Figure III- 12 . Les phases observées sont en bon 
accord avec ce qui est attendu à l’équilibre par le ternaire (domaine T1+C11b+C40). Les phases 
MS (C40, C11b) et Mo5Si3 ont été détectées par DRX à la fois dans la poudre de MS et dans le 
fritté. 
 




Figure III- 11 Microstructure à cœur d’un massif de MS2A fritté avec un temps de palier de 
5 minutes à 1500 °C et sous une pression de 75 MPa. 
 
Figure III- 12 Coupe isotherme à 1550 °C du ternaire Mo-Al-Si avec la composition de la 
poudre de MSA (étoile rouge) [5]. 
La densité obtenue à l’issue du frittage est de 6,22 g.cm-3 et la densité relative calculée est 
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iii. MoSi2-2%massique B (MS2B) 
 
Le fritté comportant une fraction massique nominale de 2 % bore est composé de MS dans une 
structure quadratique, de Mo2B5 et de silice. La fraction massique réelle d’aluminium mesurée 
par analyse ICP-OES de la poudre est de 1,59 % (voir Chapitre II §1.b)). La fraction volumique 
de Mo2B5 est d’environ 5 %. Celle de la silice est de 11 % volumique ce qui est 3,7 plus élevé que 
celle observée pour le fritté de MS. Cela peut être attribué à un effet du bore sur l’oxydation du 
MS en cours de frittage. L’effet du bore sur la cinétique d’oxydation du MS sera détaillée dans 
le Chapitre IV. D’après le diagramme ternaire de la Figure III- 13, le fritté de composition 
MS2B se situe dans le domaine triphasé MoSi2-Mo2B5-Si. Ceci est en accord avec les phases 
détectées par DRX sur la poudre de MS2B. Dans le cas du fritté, ces phases sont aussi détectées 
à l’exception du Si que l’on retrouve sous forme de silice. Les pics de diffraction de la silice 
cristallisée (quartz, cristobalite…) ne sont pas observés ce qui laisse penser qu’elle est amorphe 
car compte tenu de la fraction volumique de cette phase, ils auraient dû être présents. De 
l’oxyde de bore (B2O3) peut aussi se former à la température de frittage (PO2=5x10-17 atm à 





Figure III- 13 Microstructure à cœur d’un massif de MS2A fritté avec un temps de palier de 
5 minutes à 1500 °C et sous une pression de 75 MPa. 
 





Figure III- 14 (Gauche) Coupe isotherme à 1600 °C du ternaire Mo-B-Si avec la composition 
de la poudre de MS2B (étoile rouge) [6]. (Droite) Diagramme binaire SiO2/B2O3 montrant 
l’effet de l’ajout de B2O3 sur la température de fusion de la silice [7]. 
La densité obtenue à l’issue du frittage est de 5,93 g.cm-3 et la densité relative calculée est 
proche de 100 % (densité théorique du fritté : 5,93 g.cm-3, densité du Mo2B5 : 6,24 g.cm-3). 
 
iv. MoSi2-2%massique B-2%massique Al (MS2B2A) 
 
La microstructure du fritté MS2B2A est présentée dans la Figure III- 15. Les fractions 
massiques réelles d’aluminium et de bore mesurées par analyse ICP-OES de la poudre sont 
respectivement de 0,52 % et de 1,74 % (voir Chapitre II §1.b)). L’analyse DRX nous indique que 
ce fritté est constitué de MS dans une structure quadratique, de Mo2B5 (~7 % volumique), de 
silice et d’alumine. Il est intéressant d’observer que la fraction volumique de silice est beaucoup 
plus faible dans ce fritté en comparaison avec le fritté de MS2B. Cela met en évidence l’effet de 
l’aluminium sur l’oxydation du MS et la formation préférentielle d’Al2O3, plus stable que la 
silice à cette température (en équilibre avec Al pur et Si pur). L’activité du Si plus élevée que 
celle de l’aluminium dans nos poudres peut expliquer la présence des deux oxydes Al2O3 et 
SiO2. De même que pour la silice, l’oxyde de bore B2O3 peut entrainer un abaissement de la 
température de fusion de l’alumine (Figure III- 16 (gauche)). Le mélange alumine/silice peut 
aussi donner lieu à la formation de mullite de composition déterminée 3Al2O3,2SiO2 (Figure 
III- 16 (droite)) mais qui n’est pas observée dans ce fritté. 
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Figure III- 15 Microstructure à cœur d’un massif de MS2A fritté avec un temps de palier de 





Figure III- 16 (Gauche) Diagramme binaire Al2O3/B2O3 montrant l’effet de l’ajout de B2O3 
sur la température de fusion de l’alumine [7]. (Droite) Diagramme binaire SiO2/Al2O3 
mettant en évidence la formation éventuelle de mullite de composition 3Al2O3,2SiO2 [8]. 
La densité obtenue à l’issue du frittage est de 6,15 g.cm-3 et la densité relative calculée est de 
99,3 % (densité théorique du fritté : 6,19 g.cm-3).  Des pointés EDX n’ayant pas été fait sur tous 
les précipités noirs, il est difficile de différencier la silice de l’alumine. Pour simplifier le calcul 
de la densité théorique, l’hypothèse a été faite que les précipités noirs correspondent à de la 
silice (densité du SiO2 : 2,65 g.cm-3).  
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c. Caractérisation des frittés composites céramiques-intermétalliques  
 
i. Composite en zircone yttriée avec particules de MS (YPSZ+20MS)  
Le fritté YPSZ+20MS est majoritairement composé de zircone dans une structure quadratique 
métastable non transformable t’ et de MS dans une structure quadratique (C11b). La densité 
relative du composite après frittage est de 98,2 % (densité théorique du composite : 6,11 g.cm-
3, densité du MS quadratique : 6,24 g.cm-3, densité de la zircone yttriée : 6,08 g.cm-3). La silice 
présente à hauteur de 3 % volumique dans le fritté de MS n’est pas observable sur le composite 
fritté (Figure III- 17). De plus, à l’échelle du MEB, aucune formation de ZrSiO4 n’est observée. 
La préparation de matériaux composites à partir de matériaux présentant des coefficients de 
dilatation thermique différents peut entrainer la formation de contraintes d’origine thermique 
et la fissuration de l’un ou des deux matériaux. En effet, le coefficient de dilatation thermique 
de la zircone et du MS sont respectivement de 10,5x10-6 °C-1 et de 8x10-6 °C-1. Cela implique que 
les renforts MS sont mis en compression et la matrice en traction au refroidissement. 
Cependant, aucune fissure n’a été observée que ce soit dans la matrice en zircone, les renforts 




Figure III- 17 Microstructure à cœur d’un composite YPSZ+20MS fritté avec un temps de 
palier de 20 minutes à 1500 °C et sous une pression de 100 MPa. 
 
ii. Composite en zircone yttriée avec particules de MS2A 
(YPSZ+20MS2A) 
 
Une densité relative de 98,3 % est obtenue pour le composite YPSZ+20MS2A après frittage 
(densité théorique du composite : 6,10 g.cm-3). Les phases majoritaires sont identiques à celles 
du composite YPSZ+20MS. On peut observer la formation d’alumine (points noirs entourés 
par des cercles jaunes sur la Figure III- 18) autour des particules de MS2A. Cela implique que 
pendant le frittage SPS, l’aluminium en solution dans les particules est consommé pour former 
de l’alumine. L’oxygène nécessaire pouvant provenir soit de la chambre SPS et diffuser à 
travers la zircone qui est connue pour être un très bon conducteur ionique aux températures 
de frittage considérées, soit d’une réduction partielle de la zircone. Cependant, la quantité 
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d’aluminium en solution solide n’est pas suffisamment élevée pour permettre la formation 
d’une couche continue d’alumine autour des particules. De cette observation découle tout de 
même la mise en évidence de la possibilité d’effectuer une encapsulation in-situ des particules 
au cours du frittage SPS, moyennant une quantité plus élevée d’aluminium en solution solide 
dans les particules initiales. 
 
Figure III- 18 Microstructure à cœur d’un composite YPSZ+20MS2A fritté avec un temps de 
palier de 20 minutes à 1500 °C et sous une pression de 100 MPa. 
 
iii. Composite en zircone yttriée avec particules de MS2B 
(YPSZ+20MS2B)   
 
Le fritté YPSZ+20MS2B est majoritairement composé de zircone dans une structure t’, de MS 
dans une structure quadratique et de Mo2B5. La densité relative obtenue après frittage est 
proche de 100 % (densité théorique du composite : 5,87 g.cm-3, densité de la silice : 2,65 g.cm-
3). On peut observer la présence d’une quantité importante de silice (ou mélange SiO2-B2O3) 
au niveau des joints de grains de la zircone (cercles jaunes, Figure III- 19).  




Figure III- 19 Microstructure à cœur d’un composite YPSZ+20MS2B fritté avec un temps de 
palier de 20 minutes à 1500 °C et sous une pression de 100 MPa. 
 
iv. Composite en zircone yttriée avec particules de MS2B2A 
(YPSZ+20MS2B2A) 
 
La microstructure du composite zircone + 20 MS2B2A est présentée dans la Figure III- 20. 
L’analyse DRX indique que le composite est constituée de zircone dans une structure t’, de MS 
dans une structure quadratique, de Mo2B5 et d’alumine. La densité relative obtenue est voisine 
de 100 % (densité théorique du composite : 5,95 g.cm-3). Il est intéressant d’observer que de 
l’alumine est présente aux joints de grains de la zircone contrairement au composite zircone + 
20 MS2A où l’alumine se forme autour des particules. Cela peut être attribué à un effet du bore 
et à la formation d’un composé Al2O3-B2O3 à faible température de fusion (Figure III- 16). Ce 
composé s’est accumulé dans les joints de grains de la zircone. En effet on peut observer la 
morphologie sphérique de certains grains de zircone qui ont été « enrobés » par ce mélange 
supposé d’Al2O3-B2O3.  
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Figure III- 20 Microstructure à cœur d’un composite YPSZ+20MS2B2A fritté avec un temps 
de palier de 20 minutes à 1500 °C et sous une pression de 100 MPa. 
 
d. Propriétés mécaniques 
 
Les propriétés mécaniques des massifs de MS, MS2A, MS2B, MS2B2A et de composites zircone 
+ x%vol (x=0 ; 5 ; 10 ; 15 ; 20) MS ont été déterminées par micro-indentation et flexion quatre 
points à l’Université de Manchester à partir d’échantillons préparés par Spark Plasma 
Sintering au CIRIMAT. La préparation de ces échantillons a fait l’objet d’une optimisation des 
paramètre SPS en début de thèse afin de contrôler le taux de porosité (1-3 %, 10 %, 20 %). 
L’objectif étant d’évaluer l’influence de la fraction volumique et de la composition des 
particules sur les propriétés mécaniques des barrières thermiques (module d’Young, dureté, 
ténacité). Ce paragraphe traite de l’analyse que nous avons pu faire des résultats obtenus à 
l’Université de Manchester. 
 
i. Dureté et module d’Young 
 
La dureté et le module d’Young des échantillons composites préparés par Spark Plasma 
Sintering ont été déterminés par micro-indentation instrumentée (voir Chapitre II §6.a)). 
Chaque échantillon est indenté au moins 20 fois avec une charge maximale de 1N. La dureté et 
le module d’Young de la zircone yttriée obtenus par cette technique sont respectivement de 16 
GPa et 243 GPa (Figure III- 20). Ceci est en accord avec les valeurs reportées dans la littérature 
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à savoir 12-15 GPa [9] pour la dureté et 200-220 GPa [10] pour le module d’Young. Un module 
d’Young plus élevé mais une dureté plus faible sont obtenus pour le MS, respectivement 396 
GPa et 13 GPa. Plusieurs auteurs [11, 12] reportent des valeurs de module d’Young de l’ordre 
de 380-440 GPa pour le MS. Cependant, la dureté obtenue est supérieure à celles issues de la 
littérature (8-9 GPa [13, 14]). On peut observer que l’ajout de particules a très peu d’influence 
sur les valeurs de module d’Young et de dureté et qu’elles sont très proches de celles obtenues 




Figure III- 21 Evolution de la dureté et du module d’Young en fonction de la fraction 
volumique de particules. 
Les résultats des essais réalisés sur des composites avec différentes fractions volumiques et 
compositions de particules sont présentés dans la Figure III- 22. Les valeurs obtenues pour la 
dureté et le module d’Young sont similaires quelle que soit la composition des particules.  
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Figure III- 22 Evolution de la dureté et du module d’Young en fonction de la fraction 





La méthode de micro-indentation Vickers (voir Chapitre II §6.b)) a été utilisée pour déterminer 
la ténacité de composites avec différentes fractions volumiques et compositions des particules. 
Les valeurs de ténacités obtenues par cette méthode sont présentées dans la Figure III- 23. La 
ténacité du fritté de MS est de 7,5 MPa.m1/2, ce qui est 1,4 fois plus élevé que celle de la zircone 
seule. On peut observer que la ténacité des composites est légèrement plus faible que celle de 
la zircone. Cependant, on n’observe pas d’influence de la fraction volumique et de la 
composition sur la ténacité des composites. Cela implique aussi que la formation d’oxydes au 
cours de frittage tels que la silice (ou le mélange SiO2-B2O3) ou l’alumine (ou le mélange Al2O3-
B2O3) n’a que peu d’effets majeurs sur la ténacité à température ambiante. Il est important 
d’avoir une ténacité élevée car celle-ci est un facteur déterminant pour la durée de vie des 




Figure III- 23 Evolution de la ténacité en fonction de la fraction volumique des particules 
(gauche), comparaison entre les différentes compositions de particules. 
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iii. Contrainte à la rupture en flexion 
 
La contrainte à la rupture de composites avec différentes compositions de particules est 
déterminée par flexion 4 points (voir Chapitre II §6.c). L’allure des courbes charge-
déplacement est représentée dans la Figure III- 24. La contrainte à la rupture en flexion pour 
le fritté de zircone est de 102 MPa ce qui est très inférieur à la valeur de 692 MPa déterminée 
par Kasperski et al. [15] et de 630 MPa obtenue par Gupta et al. [16] pour de la zircone 
quadratique. De même, pour la contrainte à la rupture du fritté de MS qui est inférieure à la 
valeur de 202 MPa déterminée par Sun et al. [17]. La charge maximale à la rupture est 
sensiblement la même pour les 4 éprouvettes du composite zircone+20MS fracturées. 
Cependant, la contrainte à la rupture des composites est systématiquement plus faible que 





Figure III- 24 Allure des courbes charge-déplacement pour un composite YPSZ+20MS 
(gauche) et les différentes contraintes à la rupture en flexion obtenues pour les échantillons 
SPS (droite). 
 
e. Interaction fissures-particules 
 
Des essais mécaniques ont été réalisés à l’Université de Manchester à partir d’échantillons 
composites élaborés au CIRIMAT pour étudier l’interaction entre des fissures initiées 
mécaniquement et les particules. Ce paragraphe traite de l’analyse que nous avons pu faire de 
ces résultats. Un indenteur de type Vickers a été utilisé pour initier des fissures dans les 
composites par application d’une charge de 100 N. Pour chaque indent, on peut observer 
quatre fissures radiales bien définies ainsi que plusieurs fissures en périphérie de l’indent 
(Figure III- 25). On peut observer que les fissures traversent plusieurs particules de MS, ce qui 
est nécessaire pour le déclenchement du mécanisme de cicatrisation de la fissure.  
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Figure III- 25 Exemples de clichés en microscopie optique de fissures initiées dans les 
matériaux SPS par indentation Vickers (charge de 100 N). Image (a) composite YPSZ+ 
20MS, image (b) composite YPSZ+5MS. 
Le nombre moyen de particules traversées pour chaque fissure augmente de manière quasi-
linéaire avec la fraction volumique de particules de MS dans le composite (Figure III- 26). Il 
est important que les fissures traversent un nombre élevé de particules afin que l’oxydation des 
particules de MS engendre la formation d’une quantité suffisante de silice pour les remplir. De 
même la longueur moyenne de fissure avant que celle-ci ne traverse une particule diminue 
lorsque la fraction volumique augmente. Cela nous donne des informations sur la taille 
moyenne des fissures pour laquelle le mécanisme de cicatrisation peut se déclencher. Une 
différence importante entre la longueur moyenne de fissure est observée entre le composite 
avec 5 %vol de MS et celui avec 10% vol de MS, ce qui indique qu’une fraction volumique 5 % 
est très probablement insuffisante pour permettre un bon remplissage de la fissure par la silice. 
Au vu des résultats, il est donc recommandé d’avoir une fraction volumique de MS d’au moins 
10 %. Dans le cas d’une barrière thermique avec 15-20% volumique de MS, une fissure de 
120 µm de longueur traverse environ 4,5 particules en moyenne, ce qui correspondrait à un 
espace de 25 à 30 µm devant être rempli par particule. Il pourrait être intéressant d’effectuer 
les mêmes analyses sur des composites poreux afin d’évaluer l’influence du taux de porosité 
sur la propagation des fissures.  
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Figure III- 26 Nombre moyen de particules traversées par fissure (gauche) et longueur 
moyenne de fissure par particule traversée (droite) en fonction de la fraction volumique de 
MS. 
 
f. Coefficients de dilatation thermique 
 
Cette partie traite de l’analyse des résultats des essais effectués au CIRIMAT pour la 
détermination des coefficients de dilatation thermique d’échantillons élaborés par SPS. 
L’évolution du coefficient de dilatation linéique moyen de la zircone et des différents frittés en 
fonction de la température est présentée dans la Figure III- 27 (gauche). On peut observer que 
le coefficient de dilatation linéique moyen de la zircone est systématiquement supérieur à celui 
des frittés de MS, MS2A, MS2B et MS2B2A. De plus, l’écart relatif entre la zircone et ces 
derniers augmente avec l’élévation de la température. Il est intéressant de noter que la valeur 
du coefficient de dilatation linéique du composite YPSZ+20MS est voisine de celle de la 
zircone. Cela implique que c’est la matrice de zircone qui impose la déformation du composite 
sous l’effet de l’augmentation de la température. Il est bon de signaler que la différence dans 
les valeurs des coefficients de dilatation linéique pour la zircone, la sous-couche et le substrat 
sont à l’origine de contraintes thermiques très élevées. Par conséquent, un abaissement du 
coefficient de dilatation linéique de la barrière thermique serait néfaste car il entrainerait une 
augmentation des contraintes mécaniques d’origine thermique. Le coefficient de dilatation 
linéique moyen a aussi été déterminé pour un composite YPSZ+20MS après recuit de 48h à 
1100 °C sous air de laboratoire. Là encore, le coefficient de dilatation linéique mesuré suit une 
évolution en température similaire à celui de la zircone et du composite YPSZ+20MS non 
oxydé.  
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Figure III- 27 Capacité thermique massique de la zircone (gauche) et MS (droite). 
Une loi des mélanges classique a été testée pour estimer la valeur du coefficient de dilatation 
linéique du composite YPSZ+20MS à partir des fractions volumiques et valeurs des coefficients 
de dilatation linéique de la zircone (Vm, αm) et des particules de MS (Vf, αf). 
 
= = #6#  j6j Equation III- 2 
 
Dans cette relation, il est considéré que les particules de MS et la matrice de zircone peuvent 
se dilater librement sans contrainte l’une envers l’autre comme si les deux phases étaient en 
série, bout à bout. Des modèles plus complexes (Turner [18], Kerner [19], Schapery [20]) 
faisant intervenir les propriétés élastiques des différentes phases (module d’élasticité 
isostatique, module de cisaillement) ont aussi été testés. Les résultats étant similaires pour les 
modèles précédemment cités, seule le modèle de Turner sera présenté. Dans le modèle de 
Turner, le coefficient de dilatation linéique est donné par la relation suivante :  
 
= = #6#	#  j6j	j6#	#  6j	j  Equation III- 3 
 
Avec Em et Ef le module d’Young de la matrice et d’un massif de MS. Dans ce modèle, la 
déformation des particules et de la matrice est identique à celle du composite, comme si les 
deux phases étaient sous forme de deux bornes parallèles. La représentation des prédictions 
de la loi des mélanges simple et du modèle de Turner sont reportées dans la Figure III- 28. Les 
valeurs de αc obtenues avec les deux modèles sont légèrement inférieures à celles mesurées 
pour le composite YPSZ+20MS et très proches l’une de l’autre car la différence de coefficients 
de dilatation entre la zircone et le MS est relativement faible.  




Figure III- 28 Coefficients de dilatation thermique linéique de la zircone, du composite 
YPSZ+20MS, du MS et celui prédit par la loi des mélanges et le modèle de Turner. 
 
g. Propriétés thermiques 
 
i. Introduction  
 
Dans cette partie sont présentés les résultats relatifs aux propriétés thermiques (diffusivité, 
conductivité) de matériaux élaborés par SPS. Des mesures de diffusivité ont été réalisées à 
l’Université de Manchester sur des composites YPSZ+xMS (x : 0, 10, 20) présentant un taux 
de porosité de 10 % volumique et élaborés par SPS à l’Université Technologique de Delft. 
D’autres mesures ont été réalisées au laboratoire RSE sur des composites YPSZ+20MS avec 
différents taux de porosité (1-2, 9-11, 23 % volumique) fabriqués par SPS au CIRIMAT. Ces 
mesures complémentaires permettent d’appréhender l’effet de la porosité et de la fraction 
volumique des particules sur la diffusivité puis sur la conductivité. Nous avons calculé les 
valeurs de conductivité thermique à partir des équations présentées dans le Chapitre II §5.a). 
Une routine Matlab développée par Dr Federico Cernuschi (RSE, Milan) a été utilisée au 
CIRIMAT pour modéliser (modèle de Bruggeman) l’influence de la porosité et de la fraction 
volumique des particules sur la conductivité thermique de ces matériaux. Notre analyse des 
résultats (expérimentaux, modélisation) obtenus est présentée dans cette partie.   
La méthode flash layer a été utilisée pour déterminer la diffusivité thermique des matériaux 
massifs et composites élaborés par spark plasma sintering. Les valeurs des capacités 
thermiques massiques du MS et de la zircone sont issues de la littérature. Les valeurs des 
capacités thermiques des composites sont calculées en utilisant la relation déterminée par 
Neumann-Kopp [21] et les valeurs de la Figure III- 29. L’évolution de la densité du matériau 
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en fonction de la température est évaluée à partir des valeurs des coefficients de dilatation 
déterminées précédemment.   
  
 
Figure III- 29 Capacités thermiques massiques de la zircone (gauche) [22] et MS (droite- 
valeurs basses) [23]. 
 
ii. Conductivité thermique de la zircone yttriée 
 
Les valeurs des diffusivités et des conductivités des échantillons de zircone présentant 
différents taux de porosités en fonction de la température sont reportées dans la Figure III- 30. 
Les taux de porosités sont obtenus par analyse d’image à partir de clichés aux électrons 
rétrodiffusés de coupes transverses effectuées avec un grossissement X1000 (Figure III- 31). 
Une faible dépendance de la diffusivité vis-à-vis de la température est observée comme déjà 
reporté dans la littérature [24]. Cela implique que la contribution radiative dans les pores à la 
conductivité thermique de la zircone est négligeable. Dans le cas contraire, une augmentation 
de la conductivité thermique aurait été observée à haute température. En effet, d’après la loi 
de Stefan-Boltzmann, la puissance émise par radiation d’une surface est proportionnelle à la 
température de cette même surface à la puissance quatre. L’augmentation du taux de porosité 
de 4 % à 22 % volumique entraine une diminution de la conductivité de 59 % à 1100 °C. Cela 
met en évidence l’importance de contrôler le taux de porosité pour obtenir une barrière 
thermique avec une faible conductivité thermique. Il est intéressant de noter que l’effet du taux 
de porosité dépend aussi de la taille, la morphologie, et l’orientation des pores par rapport au 
flux de chaleur [25].  
Des mesures ont été faites sous vide et sous air à 20 °C pour les différentes zircones afin de 
faire varier la conductivité thermique de l’atmosphère. Les valeurs des diffusivités thermiques 
obtenues pour les deux atmosphères sont très voisines, ce qui indique qu’il y a très peu de pores 
interconnectés, eux-mêmes connectés à la surface ou que le transport de chaleur par les pores 
est négligeable.  




Figure III- 30 Evolution de la diffusivité et de la conductivité thermique de la zircone avec 
différents taux de porosités en fonction de la température. 
 
   
Figure III- 31 Microstructure des zircones (1%, 9%, 23% de porosité). 
Un autre facteur pouvant influencer la conductivité thermique est la structure 
cristallographique de la zircone (Figure III- 32). C’est la structure cubique qui présente la 
conductivité thermique la plus faible avec une valeur moyenne de 2,1 W/mK pour de la zircone 
dense à 98 % et stabilisée par ajout de 15 % massique (respectivement 8,8 % molaire) d’oxyde 
d’yttrium. Une valeur nettement plus élevée, d’un facteur 2 à 100 °C, est observée pour la 
zircone dans une structure monoclinique. Une augmentation de la conductivité étant néfaste 
pour la barrière thermique, il semble bon de contrôler la fraction volumique de phase 
monoclinique présente dans la zircone de cette étude (Amperit 827.774). La présence de phase 
monoclinique a été détectée sur le diagramme de diffraction de la poudre et des massifs de 
zircone. Deux pics correspondent à la diffraction des plans {11-1} et {111} de la phase 
monoclinique peuvent être observés de part et d’autre du pic intense correspondant à la 
diffraction des plans {111} de la phase t’. La proportion de phase monoclinique a été déterminée 
par affinement Rietveld du diffractogramme d’un fritté de zircone yttriée. Une valeur de 
fraction volumique de phase monoclinique égale à 3 % a été trouvée. Nous avons utilisé deux 
modèles simples établis à partir d’analogies avec les résistances électriques pour évaluer 
l’influence de la phase monoclinique sur la conductivité de la zircone (phase quadratique : 
97 %, phase monoclinique : 3 %). Ceux-ci permettent de définir les bornes inférieures et 
supérieures de la conductivité effective d’un matériau biphasé quelconque. Dans les modèles 
en « série », respectivement en « parallèle », les couches ou phases de matériaux sont empilées 
perpendiculairement, respectivement parallèlement, au flux de chaleur. L’hypothèse est faite 
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d’une résistance de contact nulle entre les deux couches. La conductivité thermique peut être 
déterminée respectivement par les équations suivantes : 
 
)mYnn = opmp  oqmq  (modèle en « parallèle ») 
 
Equation III- 4 
r0jj = strt  	s
r
 (modèle en « série ») Equation III- 5 
 
Les bornes inférieures et supérieures sont représentées dans la Figure III- 33. La présence de 





Figure III- 32 Evolution de la conductivité thermique de la zircone dense en fonction de la 
température selon la structure cristallographique [22]. 
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Figure III- 33 Evolution de la conductivité thermique de la zircone dense en fonction de la 
température selon la structure cristallographique. 
Une comparaison entre les conductivités thermiques de barrières thermiques déposées par 
projection plasma, EB-PVD et Spark Plasma Sintering est présentée dans la Figure III- 34.  La 
barrière thermique SPS présente une conductivité proche de celle déposée par EB-PVD (taux 
de porosité de 22%) pour les températures basses (20<T<400 °C) et plus faible pour les hautes 
températures (T>400 °C). La conductivité plus élevée des barrières thermiques EB-PVD 
s’explique par la morphologie colonnaire de celles-ci. La conductivité thermique beaucoup plus 
faible de la barrière thermique déposée par projection plasma (15% porosité) s’explique par la 
microstructure qui consiste en un empilement de lamelles avec présence de porosités et de 
microfissures interlamellaires qui sont perpendiculaires au flux de chaleur. Cependant un 
frittage de ces lamelles peut intervenir lors du cyclage thermique et entrainer une 
augmentation de la conductivité thermique de 0,8 W/mK [26] à environ 1,5 W/mK [27]. La 
conductivité thermique de la barrière thermique frittée SPS obtenue au cours de la thèse de 
Boidot [28] est légèrement plus faible que celle de cette étude. Cela peut être dû à une taille de 
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Figure III- 34 Evolution de la conductivité thermique de différentes barrières thermiques en 
fonction de la température. (Données pour les barrières thermiques APS et EB-PVD issues 
des travaux de Feuerstein et al. [29]). 
 
iii. Conductivité thermique des composites 
 
L’incorporation de particules de MS présentant une conductivité thermique supérieure à celle 
de la matrice en zircone d’un facteur compris entre 10 et 20 (Figure III- 35) peut avoir un effet 
néfaste sur les propriétés isolantes de la barrière thermique.  
 
 




Figure III- 35 Evolution de la conductivité thermique du MS [23] et de la zircone yttriée [22] 
en fonction de la température. 
Dans la Figure III- 36 sont représentées l’évolution de la diffusivité et de la conductivité de 
composites YPSZ+20 MS. L’augmentation du taux de porosité a le même effet sur le composite 




Figure III- 36 Evolution de la diffusivité et de la conductivité thermique d’un composite 
YPSZ+20MS avec différents taux de porosité en fonction de la température. 
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Figure III- 37 Microstructure des composites YPSZ+20MS. De haut en bas : image en 
microscopie optique et image en microscopie électronique (mode BSE, EHT: 15 kV). a) 2% 
de porosité, b) 11% de porosité, c) 23% de porosité. 
La diffusivité thermique des composites préparés avec différentes fractions volumiques de 
particules de MS (taux de porosité de 10 %) a été mesurée par la technique laser flash au 
laboratoire de l’Université de Manchester (Figure III- 38). La microstructure des composites 
est présentée dans la Figure III- 39. L’ajout de 20 % volumique de MS se traduit par une 
augmentation de la diffusivité d’un facteur deux par rapport à la zircone seule et la diffusivité 
devient dépendante de la température. Cette dépendance importante à la température provient 
du MS qui est connu pour être très bon conducteur, avec une conductivité thermique de 
64 W.m-1.K-1 à 20 °C [30] chutant à 28 W.m-1.K-1 à 1100 °C [30]. La Figure III- 38 montre qu’il 
y a une augmentation non-linéaire de la conductivité thermique du composite en fonction de 
la fraction volumique de MS. De plus, la dépendance de la conductivité à la température 
s’accentue lorsque la fraction volumique des particules de MS augmente de 10 à 20 %. Nous 
avons observé des valeurs de diffusivité thermique différentes entres les analyses effectuées à 
l’Université de Manchester et à RSE sur deux échantillons différents mais présentant un taux 
de porosité similaire (10 et 11 %) et une fraction volumique de particules identique (20 %). Un 
essai témoin réalisé, sur un même échantillon, dans chacun de ces laboratoires a donné des 
résultats très proches. On ne peut donc pas imputer cette divergence aux équipements utilisés 
dans ces laboratoires. Nous avons vérifié le taux de porosité de nos échantillons par deux 
techniques différentes, à savoir l’analyse d’images et la porosimétrie à l’eau et nous avons 
obtenu des valeurs très proches. On peut donc supposer que le taux de porosité (10 %) 
déterminé par analyse d’images sur les échantillons élaborés à l’Université Technologique de 
Delft est surévalué par rapport à la valeur réelle. 
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Figure III- 38 Evolution de la diffusivité et de la conductivité thermique des composites avec 




Figure III- 39 Images en microscopie électronique (mode BSE, EHT: 15 kV) de la 
microstructure (10% de porosité) de a) zircone seule, b) YPSZ+10MS, c) YPSZ+20MS. 
Bruggeman propose en 1935 un modèle qui permet d’estimer la conductivité thermique d’un 
système biphasé à partir de la fraction volumique de phase dispersée dans la matrice et des 
propriétés de chaque constituant. Dans ce modèle, les charges sont supposées être isolées et 
de forme ellipsoïdale. Ce modèle est couramment utilisé pour évaluer l’influence de la fraction 
volumique de porosité ou de l’ajout d’un dopant avec une conductivité thermique qui diffère 
fortement de celle de la matrice.  
La conductivité thermique effective du composite est alors donnée par la relation suivante : 
 
(1 − f) = u 2#20jjv
w 2h − 20jj2h − 2# u
20jj  x2h2#  x2h v
y
 Equation III- 6 
 
Avec keff la conductivité effective du matériau biphasé contenant une fraction volumique de 
dopants f ; km et kd représentant respectivement la conductivité thermique de la matrice et du 
dopant. Les constantes ζ, γ and η sont liées à l’orientation des particules par rapport au flux et 
à la géométrie des dopants. La géométrie des dopants peut aisément être ajustée en jouant sur 
le rapport a :c des sphéroïdes afin d’obtenir des lamelles cylindriques aplaties ou des sphères. 
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Un matériau composite isotrope à dispersion sphérique est obtenu pour une valeur de η égale 
à 0,33. La détermination numérique de la conductivité thermique est réalisée à l’aide d’un code 
Matlab développé par Dr Federico Cernuschi (RSE). L’hypothèse est faite que le transfert de 
chaleur d’une face à l’autre de l’échantillon se fait uniquement par conduction. Les renforts, à 
savoir les pores et/ou les particules de MS sont considérés sphériques. Une analyse d’images 
sur des clichés optiques et MEB des microstructures des composites et de la zircone seule a été 
effectuée. Les images ont été seuillées puis les pores ont été approximés par des ellipses. Le 
logiciel ImageJ permet d’obtenir les valeurs du demi grand axe (a) et demi petit axe (b), de 
même que l’angle entre le demi grand axe et l’axe horizontal ce qui permet d’avoir des 
informations sur l’orientation de pores. Le rapport a/b obtenu est voisin de 1 ce qui indique 
que les pores peuvent être modélisés par des sphères. De plus, aucune orientation particulière 
n’a été observée. Pour déterminer l’évolution de la conductivité thermique de la zircone seule 
en fonction du taux de porosité (Figure III- 40), les valeurs de km choisies sont celles issues de 
l’expérience menée sur l’échantillon de zircone dense présentant un taux de porosité de 1%. 
Pour évaluer l’influence du taux de particules de MS, les valeurs de km correspondent à de la 
zircone avec 10% de porosité. Ce modèle a tout d’abord été utilisé pour évaluer l’influence de 
porosités sphériques sur la conductivité thermique de la zircone. Un bon accord entre le 
modèle et les données expérimentales est observée pour des fractions volumiques de pores 
allant de 9% à 23% même s’il surestime légèrement la conductivité du composite. Dans un 
deuxième temps, le modèle est utilisé pour prédire l’influence de l’ajout de particules de MS 




Figure III- 40 Prédiction de la conductivité thermique de la zircone poreuse (gauche) et de 
composites avec différentes fractions volumiques de particules (droite) par utilisation du 
modèle de Bruggeman. 
Un bon accord entre la conductivité thermique prédite par le modèle de Bruggeman et les 
données expérimentales est observé pour le composite avec 10 % volumique de MS. 
Cependant, pour une fraction volumique plus élevée (20 %), le modèle sous-évalue fortement 
la conductivité thermique du composite. Cet écart peut s’expliquer par le phénomène de 
percolation qui se traduit par une augmentation rapide de la conductivité thermique à partir 
d’un seuil de concentration en particules. Celui-ci peut, par exemple, être observé dans l’étude 
du suivi des variations de conductivité électrique d’un matériau composite constitué d’une 
matrice isolante et de renforts métalliques conducteurs. Lorsque la fraction volumique de 
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renforts est faible, le composite se comporte comme un isolant. Pour une fraction plus 
importante, les électrons peuvent circuler entre deux faces opposées du matériau au sein des 
renforts métalliques et le composite aura globalement un comportement conducteur. La 
fraction volumique de renforts à partir de laquelle des chaines de renforts plus ou moins 
connectées se forment est appelée seuil de percolation. Bruggemam donne un seuil de validité 
du modèle allant jusqu’ à f = 0,33, qui correspond selon lui au seuil de percolation.   
 
Dans le cas du composite avec 20% volumique de particules de MS, l’interconnexion des 
particules en 3D peut entrainer la formation d’un chemin rapide pour le transfert de chaleur 
en volume dans le composite. La chaleur peut alors être transférée à travers les particules 
présentant une conductivité thermique 12 fois supérieure à celle de la matrice à 1000 °C, ce qui 
résulte en une augmentation de la conductivité thermique du composite.  
 
On peut donc en conclure que l’ajout de MS dans une barrière thermique à hauteur de 20% 
volumique entraine une augmentation significative de la conductivité de la barrière thermique 
préparée par Spark Plasma Sintering. Cet effet n’est pas désirable dans le cadre d’un système 
jouant le rôle d’isolant. Cependant, il faut considérer l’influence de la microstructure de la 
matrice qui dépend de la voie d’élaboration utilisée. Dans le cas de systèmes barrières 
thermiques préparés par projection plasma, la présence de lamelles et de porosités inter-
lamellaires est susceptible d’inhiber l’augmentation de la conductivité thermique due à l’ajout 
des particules de MS. De plus, dans le cas d’un système barrière thermique auto-cicatrisant, 
seule la moitié de l’épaisseur (au maximum) contient du MS. Dans le cas d’un système en série, 
cela entraine une augmentation de 40 % de la conductivité thermique de la barrière thermique. 
De plus, il reste encore à étudier l’influence de la coquille protectrice en alumine qui recouvre 
les particules de MS. L’alumine présente une conductivité thermique de 5,8 W.m-1.K-1 (voir 
Chapitre II §8) à 1100 °C pratiquement 5 fois plus faible que celle du MS, il est aussi bon de 
noter que la présence d’espaces interfaciaux, entre la zircone et l’alumine ou l’alumine et le 
MoSi2, peut aussi considérablement réduire la conductivité thermique. 
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2. Fabrication de multi-couches par SPS 
 
a. Objectif et difficultés de fabrication 
 
Des échantillons tri-couches, assemblages de couches de zircone/MS/zircone (Figure III- 41 
a)), ont été préparés par Spark Plasma Sintering afin d’étudier les mécanismes et les cinétiques 
de formation de la silice et du zircon. Lors du recuit d’un tel assemblage sous air et à haute 
température (T>1100 °C), l’oxygène de l’atmosphère du four peut aisément traverser la 
zircone, qui est un excellent conducteur ionique à haute température [31], et oxyder le MS. 
L’oxydation du MS génère la formation de SiO2 qui réagit ensuite avec la zircone pour former 
du zircon. Il est alors possible de suivre l’évolution de l’épaisseur des couches pour différents 
temps et à différentes températures. Il est donc nécessaire d’avoir un système multi-couches 
avec des couches de densités élevées, une interface plane entre les couches et une bonne 
adhérence entre celles-ci. Les difficultés rencontrées quant à l’élaboration de systèmes multi-
couches de matériaux présentant des coefficients de dilatation différents et une faible ductilité 
pour des températures inférieures à 1000°C sont présentées dans les deux paragraphes 
suivants. Le graphite constituant les moules a un coefficient de dilatation thermique de 5x10-6 
°C-1, inférieur à ceux de la zircone et du MS. Par conséquent il peut être admis que le graphite 
n’exerce pas de contraintes sur le fritté au cours du refroidissement.   
De manière générale, pour un système bicouche (couche 1 et couche 2) dans lequel les couches 
sont non fissurées et adhérente entre-elles, la contrainte engendrée dans la couche 2 du fait 
d’un changement de température ∆T est donnée par la relation [32]: 
 
σ = −E∆T(α) − α)EE) XX) 1 − ν())  1 − ν()
 Equation III- 7 
 
Avec X1 et X2 les épaisseurs des couches 1 et 2, νp(1) et νp(2) les modules de Poisson, E1 et E2 les 
modules d’Young, α1 et α2 les coefficients de dilatation. Il apparait que la contrainte d’origine 
thermique σ2 dépend fortement de l’amplitude de changement de température, du rapport des 
épaisseurs respectives des deux couches et de la différence dans les valeurs des coefficients de 
dilatation. Si les deux couches correspondent respectivement au MS (E=400 GPa, νp=0,158 
[10], αmoyen=8.10-6 °C-1, contrainte à la rupture en flexion =0,202 GPa à 20 °C) et à la zircone 
(E=200 GPa, νp=0,29, αmoyen=10,5.10-6 °C-1, contrainte à la rupture en flexion=0,102 GPa à 
20 °C) et en considérant une variation de température de 1475 °C (entre le palier de frittage et 
la température ambiante) avec un rapport XZIRCONE/XMS égal à 1, alors on obtient σMS= -
σZIRCONE=-0,8 GPa. Pour un système avec une couche fine de MS sur une couche épaisse de 
zircone, avec un rapport XZIRCONE/XMS de 2 et 10, on obtient respectivement σMS=-1,1 GPa et 
σZIRCONE=0,6 GPa et σMS=-1,8 GPa et σZIRCONE=0,2 GPa. En intervertissant les deux couches 
(rapport XZIRCONE/XMS de 0,5 et 0,1), on obtient respectivement σMS=-0,5 GPa et 
σZIRCONE=0,9 GPa et σMS=-0,1 GPa et σZIRCONE=1,2 GPa. Il est possible de réduire l’amplitude du 
changement de température, en diminuant la température de frittage. Pour une variation de 
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température plus faible (1000 °C), avec un rapport XZIRCONE/XMS égal à 1, les valeurs de 
contraintes sont σMS= -σZIRCONE=-0,53 GPa. Cependant une diminution importante de la 
température de frittage entre en confrontation avec l’objectif qui est d’obtenir deux couches 
avec des taux de densification élevés (ρ>98 %). Dans tous les cas, les contraintes sont très 
proches ou au-delà de la contrainte à la rupture de l’un au moins des deux matériaux, ce qui 
peut engendrer la formation de multiples fissures dans les différentes couches ou à l’interface. 
La formation de fissures verticales a été observée expérimentalement sur des échantillons avec 
un rapport XZIRCONE/XMS égal à 0,2. Un recuit de 2 h à 1200 °C sous air entraine la formation 
de fissures à l’interface zircone/MS et un délaminage du système.  
Les équations précédentes sont justes si on considère que les matériaux se déforment de 
manière élastique, sans prendre en compte d’éventuels mécanismes de relaxation de 
contraintes. Cette approximation est raisonnable dans le cadre de matériaux céramiques ou 
intermétalliques et pour une vitesse de refroidissement élevée. Pour des vitesses de 
refroidissement plus faibles, une partie des contraintes peut être relâchée aux températures 
hautes par déformation plastique ou fluage. Le fluage qui peut se produire par diffusion de 
lacunes (fluage de type Nabarro–Herring [33]) ou diffusion aux joints de grains (fluage de type 
Coble [34]) est fortement dépendant de la taille des grains et des impuretés. De manière 
générale, la déformation d’un matériau (εtot) est la somme des contributions des déformations 
élastiques et plastiques. En considérant un système à déformation imposée, la déformation εtot 
et sa dérivée par rapport au temps s’écrivent kRk: 
 
kRk = 0+k&=  4+k&= = g 
 
 
Equation III- 8 
kRk = 0  4 = 0		 → 	  = − = −	 
 
Equation III- 9 
 
Si on considère que le fluage du matériau est décrit par une loi de Norton simple, on peut alors 
écrire : 
 
 = 		 Equation III- 10 
 
La combinaison de l’équation (1) et (2) nous donne : 
 
2J =	− J	 		→ −2	J =	9J9 		→ 		−2	9 = 	9JJ		 Equation III- 11 
 
En faisant l’hypothèse que le module d’Young E reste constant, on obtient après intégration 
de l’équation (3) : 
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Equation III- 12 
 
 
−2	. [] 0 = [ 11 − U . J)D	] JJ 
 
 
Equation III- 13 
 
 
−2	. (1 − U).  = J)D() − J)D 
 
 
Equation III- 14 
 
 
σ(t) = [σ)D − kE(1 − n) ∗ t] ))D 
 
 
Equation III- 15 
 
 
Avec σ0 la contrainte avant relaxation (t=0), k et n les coefficients de la loi de Norton. On peut 
essayer de diminuer les contraintes dans les deux couches en effectuant un ou plusieurs paliers 
à des températures inférieures à la température de frittage. D’après les travaux de Petrovich 
[35], la vitesse de déformation d’un massif de MS (taille de grain : 25 µm) à 1200 °C pour une 
charge de 100 MPa est de 2.10-8 s-1 (coefficients de la loi de Norton : k= 7,8x10-10 MPa-n.s-1 et n= 
5.92). La vitesse de déformation d’un massif de zircone stabilisée par ajout de 6 % molaire 
d’Y2O3 est de 3.10-9 s-1 (extrapolé d’après l’étude d’Evans [36]) dans des conditions identiques. 
C’est donc la couche de MS qui est susceptible d’accommoder les contraintes par déformation 
plastique. Une variation de température de 300 °C (de la température de frittage de 1500 °C à 
une température de palier de 1200 °C) engendre des contraintes σ0=σMS=-σZIRCONE=-0,159 GPa 
d’après l’Equation III- 7 (rapport XZIRCONE/XMS égal à 1). Par utilisation de l’Equation III- 15, le 
temps nécessaire pour relaxer 75 % de la contrainte σ0 est de 20 min. Afin de relâcher les 
contraintes thermo-mécaniques engendrées par le refroidissement de la température de 
frittage (1500 °C) à la température ambiante, il faudrait effectuer plusieurs paliers à des 
températures intermédiaires (1200 °C, 900 °C, 600 °C…). Cependant, à charge constante, la 
vitesse de déformation de ces deux matériaux diminue considérablement quand la 
température diminue. Cela implique qu’il serait nécessaire d’effectuer des paliers de plus en 
plus longs afin de relaxer les contraintes, ce qui n’est pas compatible avec la durée possible de 
fabrication d’un échantillon (entre 30 min et 1 h) par Spark Plasma Sintering. Des échantillons 
préparés avec et sans paliers de refroidissement à des températures de 1200 °C et 1000 °C 
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b. Géométrie retenue pour la fabrication des multi-couches  
 
La géométrie retenue pour l’élaboration des multi-couches est présentée dans la Figure III- 41 
a). Au refroidissement, depuis la température de frittage jusqu’à température ambiante, la 
zircone se contracte plus que le MS ce qui permet de maintenir l’interface YPSZ/MS en 
compression. Dans un premier temps, des massifs d’une densité relative proche de 100 % sont 
frittés par SPS à partir de poudres de MS et MS2B. Les frittés sont ensuite découpés sous forme 
de lamelles parallélépipédiques de 5 x 5 x 0,5 mm3. Les surfaces des lamelles sont polies à l’aide 
d’une suspension diamantée afin d’obtenir des surfaces planes. Un moule de 20 mm de 
diamètre est rempli par de la poudre de zircone broyée qui est pressée manuellement dans le 
moule. Une lamelle est placée au-dessus de la zircone au centre du moule puis de la poudre de 
zircone est ajoutée au-dessus de la lamelle. Le moule est ensuite placé dans le SPS pour la 
réalisation du frittage à une température de 1500 °C avec un temps de maintien de 30 minutes 
et une pression uni-axiale de 120 MPa. A l’issue du frittage, la lamelle de MS ou MS2B est 
incluse dans la zircone (densité relative supérieure à 99 %), avec une épaisseur minimale de 
celle-ci de 2 mm de part et d’autre de la lamelle.  
Après frittage, ces échantillons sont placés dans des fours de type Carbolite pour effectuer les 
recuits sous air de laboratoire à des températures et des durées allant respectivement de 1100 
à 1300 °C et de 48 à 240 h. Au cours du recuit, l’oxygène diffuse rapidement à travers la zircone 
et entraine l’oxydation du MS ou MS2B. La silice réagit ensuite avec la zircone pour former du 
zircon. La superposition des différentes oxydes formés peut être observée sur la Figure III- 41 




Figure III- 41 a) Vue en coupe au MO et au MEB d’un échantillon multi-couches, b) après un 
recuit de 144 h à 1200 °C sous air montrant les différentes oxydes formés (SiO2, ZrSiO4). 
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3. Fabrication de systèmes barrières thermiques complets par SPS 
 
Le procédé SPS est classiquement utilisé pour l’élaboration de matériaux massifs par 
consolidation ou densification de poudres ou mélanges de poudres. Le protocole développé 
dans de précédentes études au CIRIMAT [28, 37], principalement appliqué pour l’élaboration 
de systèmes barrières thermiques à partir de substrats massifs, feuillards métalliques et poudre 
de zircone, a été ici adapté afin de répondre aux besoins spécifiques de cette étude.  
L’objectif étant d’élaborer des systèmes barrières thermiques modèles par SPS avec un 
mécanisme d’endommagement en cyclage thermique proche de celui observé pour les 
systèmes barrières thermiques préparés par projection plasma atmosphérique et ainsi mettre 
en évidence le mécanisme de cicatrisation des fissures. Cela requiert le respect de plusieurs 
contraintes : la mise au point de systèmes barrières thermiques avec une durée de vie de 
plusieurs dizaines ou centaines de cycles au minimum, une rugosité élevée à l’interface 
zircone/alumine de formation (TGO) afin de favoriser l’amorçage et la propagation de fissures 
dans la zircone et près de cette interface, une porosité de l’ordre de 20% volumique.    
Dans ce qui suit sont décrit la méthodologie (préparation des moules) et les paramètres (cycle 
SPS) optimisés pour la préparation des différents systèmes barrières thermiques étudiés.  Les 
problèmes spécifiques rencontrés quant à l’élaboration des systèmes barrières thermiques avec 
ajout de particules sont présentés dans le Chapitre V. 
 
a. Difficultés liées au frittage d’assemblages multi-matériaux 
 
Un des principaux challenges quant à l’élaboration de systèmes barrières thermiques par Spark 
Plasma Sintering provient des différentes températures de mise en forme des matériaux 
constitutifs de ces systèmes.  En effet, la température de fusion de l’Hastelloy X est de 1355 °C, 
celle du NiCoCrAlY d’environ 1260 °C [38]. La température de frittage de la zircone ou de 
mélanges zircone + MS est de l’ordre de 1500 °C ce qui est bien au-dessus de la température 
de mise en forme maximale du substrat et de la sous-couche. Il faut donc obtenir dans un même 
temps une barrière thermique adhérente à la sous-couche, avec le taux de porosité désiré et 
sans fusion de la sous-couche et/ou du substrat. Des essais de frittage réalisés sur des mélanges 
zircone+20MS (Figure III- 6) montrent qu’il est possible d’obtenir un fritté avec une densité 
relative de 70% pour une température de frittage de 1100 °C, un temps de maintien de 5 min 
et une pression de 100 MPa. Le frittage de l’assemblage substrat/sous-couche/barrière 
thermique à 1150 °C pendant 20 min et avec une pression de 100 MPa permet d’obtenir une 
barrière thermique adhérente avec une porosité de l’ordre de 20 %. La température de frittage 
étant proche de la température de fusion de la poudre de NiCoCrAlY, il est donc important de 
contrôler efficacement la température à l’intérieur du moule. En effet, Yucheng et al. [39] ont 
montré que la température de l’échantillon évolue au cours du frittage. De plus, il existe des 
gradients thermiques radiaux et longitudinaux à l’intérieur du moule et au sein de l’échantillon. 
Dans sa thèse, Boidot [28] a placé un thermocouple dans une fente usinée dans le moule en 
graphite à 3 mm de la surface externe de celui-ci et un deuxième thermocouple au niveau de la 
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surface externe de l’échantillon. Des écarts pouvant atteindre 150 °C ont été observés entre les 
températures mesurées par les deux thermocouples, pour une température de consigne de 
950 °C. Pour limiter ce gradient thermique, Boidot et al. [28] proposent de placer deux couches 
d’alumine (sous forme de poudre) de part et d’autre de l’échantillon. Du fait du caractère 
isolant électrique des couches d’alumine, les lignes de courant sont alors déviées du substrat 
vers la matrice. L’apport de chaleur nécessaire au frittage de l’échantillon se fait alors par (effet 
Joule) la matrice en graphite. Dans sa thèse, Selezneff [37] a réalisé une simulation numérique 
(logiciel Comsol) mettant en évidence la distribution des températures dans le cas du frittage 
d’un échantillon avec et sans barrière d’alumine. En présence d’alumine, la différence de 
température entre le centre et le bord extérieur de l’échantillon est pratiquement nulle. De 
plus, l’écart de température entre la surface externe du moule et le centre de l’échantillon passe 
de 150 °C (sans alumine) à 50 °C (avec alumine) à la température de frittage considérée. Cela 
met évidence l’influence des couches d’alumine qui permettent d’homogénéiser la température 
au sein de l’échantillon et de diminuer le gradient thermique entre l’échantillon et la surface 
externe du moule en graphite.  
Dans nos travaux, des barrières d’alumine ont été appliquées pour la réalisation des systèmes 
barrières thermiques avec et sans particules. Le contrôle de la température est effectué à l’aide 
d’un pyromètre optique focalisé sur un trou de 3 mm de profondeur usiné sur la surface externe 
du moule en graphite. Le trou est placé à mi-hauteur du moule et le substrat est centré en 
hauteur dans le moule afin de pouvoir suivre l’évolution de température de l’échantillon.  
 
b. Configurations  
 
Au cours de cette étude, plusieurs systèmes ont été réalisés : 
- Les assemblages réalisés à partir de substrats en Hastelloy X non revêtus, de poudre 
de NiCoCrAlY pour le frittage de la sous-couche d’accroche et de poudre de zircone ou 
encore de mélanges zircone/particules auto-cicatrisantes pour le frittage de la 
barrière thermique (Figure III- 42). Les faces et tranches des substrats en Hastelloy X 
sont préalablement polies à l’aide d’un papier SiC de grade P600 et nettoyées sous 
ultrasons dans un bain d’acétone. Dans un premier temps, de l’alumine sous forme de 
poudre est mise en place dans le moule, elle est étalée à l’aide d’un piston puis 
compactée à l’aide d’une presse manuelle. L’épaisseur de la couche d’alumine après 
frittage est de 2 mm. Un disque de Papyex (épaisseur de 200 µm environ) est placé 
sur l’alumine avant la mise en place du substrat dans le moule. Cela permet de séparer 
l’alumine du substrat et d’empêcher une éventuelle réaction au cours du frittage qui 
compliquerait par la suite le démoulage du système barrière thermique. Ensuite la 
poudre de NiCoCrAlY est versée dans le moule, étalée puis compactée. La masse de 
poudre est calculée afin d’obtenir une épaisseur de sous-couche de 500 µm à l’issue 
du frittage. La poudre de céramique ou le mélange céramique-intermétallique est 
versé, étalé et compacté. Pour finir, la seconde barrière électrique (alumine) est 
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installée et séparée de la couche précédente par un disque de Papyex. Le moule est 
ensuite placé dans la machine SPS pour fritter les différentes couches.  
 
- Les assemblages réalisés à partir de substrat revêtus (HX + couche de NiCoCrAlY 
pour les substrats fournis dans le cadre du projet et HX + couche de NiCrAlY pour le 
pion fourni par Safran Helicopter Engines). Les pions sont pré-oxydés dans un four 
tubulaire à 1100 °C pendant 2 h sous vide primaire (1-3x10-3 mBar) suivi d’un 
maintien à cette température sous air de laboratoire afin de former une couche 
d’alumine à la surface de la sous-couche. Les raisons qui ont motivé la mise au point 
de ce traitement de pré-oxydation sont détaillées dans le Chapitre V. La mise en place 
du pion et l’empilement des couches dans le moule sont similaires à la procédure 




Figure III- 42 Assemblage classique pour l’élaboration de systèmes barrières thermiques. 
A l’issue du frittage SPS, les échantillons préparés subissent un traitement thermique à 1100 °C 
pendant 24 h sous flux d’argon afin de permettre l’oxydation sélective de l’aluminium présent 
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c. Cycle SPS 
 
La mise au point du cycle SPS à fait l’objet de nombreux essais afin d’obtenir des systèmes 
barrières thermiques avec les propriétés désirées en termes de porosité de la barrière 
thermique et d’adhérence des différentes couches. Le cycle classique utilisé est présenté dans 
la Figure III- 43. La charge, appliquée au début du palier « froid », atteint sa valeur maximale 
(52 kN) au bout de 5 minutes et est maintenue jusqu’à la fin du palier à haute température. La 
montée en température se fait à 70 °C/min de 600 °C à 950 °C puis à 20 °C/min de 950 °C à 
1150 °C. La vitesse de chauffe est diminuée afin de ne pas dépasser la valeur de température 
du palier chaud (1150 °C). Le palier haute température est classiquement d’une durée de 20 
minutes mais peut être allongé ou raccourci selon le taux de porosité désiré. C’est pendant ce 
palier que les différentes couches (zircone, zircone + x vol% MS, sous-couche en NiCoCrAlY) 
sont consolidées. Un palier à plus basse température (950 °C) est appliqué afin de relâcher une 




Figure III- 43 Cycles de température et de pression pour la fabrication de systèmes 





Dans ce chapitre, les paramètres du procédé SPS ont été optimisés pour élaborer des matériaux 
modèles (massifs de MoSi2 et composites YPSZ/MoSi2) présentant une densité relative 
supérieure à 97 %. La formation de silice mais aussi d’alumine au cours du frittage de ces 
matériaux a été observée car la PO2 dans la chambre SPS est supérieure à celle de l’équilibre de 
Si/SiO2 (10-18 Pa à 1500 °C) et Al/Al2O3 (5.10-23 Pa à 1500 °C). De cette observation, il découle 
la mise en évidence de la possibilité d’effectuer une encapsulation in-situ des particules au 
cours du frittage SPS, moyennant une quantité plus élevée d’aluminium en solution solide dans 
les particules initiales. A cela s’ajoute l’oxydation de bore, quand celui-ci est ajouté au MoSi2, 
et qui entraine très probablement la formation d’oxydes mixtes de type SiO2-B2O3 ou encore 
Al2O3-B2O3 à bas point de fusion.  
D’après les essais mécaniques réalisés à l’Université de Manchester sur des matériaux modèles 
denses et élaborés par SPS au CIRIMAT, l’ajout de particules de MoSi2 ne modifie ni la dureté 
ni le module d’Young de la barrière thermique par rapport à la zircone yttriée seule. Cependant, 
une contrainte à la rupture systématiquement plus faible (de 40%) que celle de la zircone 
yttriée seule est observée par ajout de 20 % volumique de particules de MoSi2. La ténacité des 
composites est légèrement plus faible, de 10 %, par rapport à celle de la zircone. Cependant, on 
n’observe pas d’influence de la fraction volumique (de 5% à 20% volumique) et de la 
composition sur la ténacité des composites. Cela implique aussi que la formation d’oxydes au 
cours de frittage tels que la silice (ou le mélange SiO2-B2O3) ou l’alumine (ou le mélange Al2O3-
B2O3) n’a pas d’influence sur la ténacité du composite à température ambiante. Ceci est 
encourageant car la ténacité est un facteur déterminant pour la durée de vie des systèmes 
barrières thermiques. 
Nous avons montré que le coefficient de dilatation thermique linéique d’un composite 
YPSZ+20MS est voisin de celui de la zircone yttriée seule. Cela implique que c’est la matrice de 
zircone qui impose la déformation du composite sous l’effet de l’augmentation de la 
température. Ce résultat est encore une fois encourageant. En effet, il est bon de signaler que 
les différences de dilatation de la zircone, la sous-couche et le substrat sont à l’origine de 
contraintes d’origine thermique très élevées. Par conséquent, un abaissement du coefficient de 
dilatation thermique linéique de la barrière thermique serait néfaste.  
Les barrières thermiques SPS, en zircone yttriée sans particules, présentent une conductivité 
proche de celle déposée par EB-PVD (taux de porosité de 22%) pour les températures basses 
(20<T<400 °C) et plus faible pour les hautes températures (T>400 °C). L’ajout de particules 
de MoSi2 à hauteur de 20% volumique entraine une augmentation, d’un facteur de 2, de la 
conductivité thermique de la barrière thermique préparée par Spark Plasma Sintering. Nous 
avons observé une augmentation importante de la conductivité thermique en augmentant la 
fraction volumique de particules de MoSi2 de 10 % à 20 %. Cette augmentation, non prédite 
par le modèle de Bruggeman, pourrait être liée à un phénomène de percolation. La probable 
interconnexion des particules de MoSi2 en 3D pourrait entrainer la formation d’un chemin 
rapide pour le transfert de chaleur en volume dans le composite. La chaleur peut alors être 
transférée à travers les particules présentant une conductivité thermique 12 fois supérieure à 
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celle de la matrice à 1000 °C. Cet effet n’est pas désirable dans le cadre d’un système jouant le 
rôle d’isolant thermique. Cependant, il faut considérer l’influence de la microstructure de la 
matrice qui dépend de la voie d’élaboration utilisée. Dans le cas de systèmes barrières 
thermiques préparés par projection plasma, la présence de lamelles et de porosités inter-
lamellaires pourrait inhiber l’augmentation de la conductivité thermique due à l’ajout des 
particules de MoSi2. De plus, dans le cas d’un système barrière thermique auto-cicatrisant, 
seule la moitié de l’épaisseur (au maximum) contient du MoSi2. Les couches, avec et sans MS, 
étant en série, cela entraine une augmentation de 40 % de la conductivité thermique de la 
barrière thermique lors de l’ajout de 20 % volumique de particules de MoSi2.  
Des échantillons tri-couches, assemblages de couches de zircone/MoSi2/zircone, ont été 
préparés par Spark Plasma Sintering afin d’étudier les mécanismes et les cinétiques de 
formation de la silice et du zircon. La géométrie choisie permet de maintenir l’interface 
zircone/MoSi2 en compression. Les paramètres du procédé SPS ont aussi été optimisés et le 
protocole de préparation des systèmes barrières thermiques complets comprenant une 
barrière thermique en zircone avec ajout ou non de particules, une sous-couche (industrielle 
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Ce chapitre traite de l’étude du comportement en oxydation de matériaux massifs, multi-
couches et composites élaborés par Spark Plasma Sintering. Les résultats relatifs à l’oxydation 
de frittés de MoSi2, MoSi2- 2%m B, MoSi2- 2%m Al et MoSi2- 2%m B- 2%m Al sont présentés 
dans une première partie. Une deuxième partie est consacrée à l’étude de l’oxydation isotherme 
de matériaux multi-couches qui nous permettra de déterminer les constantes cinétiques de 
formation de la silice et du zircon mais aussi de mieux comprendre les mécanismes de 
formation de ces phases. La connaissance de ces constantes cinétiques est cruciale pour 
estimer le temps nécessaire à la cicatrisation des fissures. Pour finir, la thermogravimétrie 
cyclique ou isotherme sera utilisée pour étudier l’oxydation sous air à 1100 °C de matériaux 
composites à base de particules de MoSi2 (Al, B) non encapsulées et de zircone yttriée. Deux 
modèles cinétiques seront proposés pour décrire le comportement en oxydation de ces 
composites. 
1. Oxydation isotherme des frittés MS, MS2A, MS2B et MS2B2A 
 
Des essais d’oxydation isotherme ont été réalisés au laboratoire FZJ sur des échantillons 
massifs de MS, MS2A, MS2B, MS2B2A préparés par SPS au CIRIMAT à l’aide des paramètres 
présentés dans le Chapitre III. Les résultats des essais menés, au laboratoire FZJ, sous flux 
d’air sec synthétique à une température de 1100 °C et pour une durée de 1000 h sont présentés 
et discutés dans ce qui suit. La composition des couches d’oxydes formées à l’issue de 
l’oxydation isotherme a été déterminée par diffraction des rayons X (FZJ). La 
thermogravimétrie a aussi été utilisée pour des durées plus courtes (72h) dans ce même 
laboratoire. Nous donnons ici notre analyse des résultats obtenus pour l’oxydation de ces 
frittés. 
 
a. Oxydation isotherme 
 
Les microstructures des massifs de MS et MS2B après oxydation isotherme d’une durée de 
1000 h à 1100 °C sont présentées dans la Figure IV- 1. On peut observer la formation d’une 
couche dense et uniforme de silice à la surface du massif de MS. D’après Berztiss et al. [1], la 
silice se formant à la surface d’un massif de MS est de type amorphe jusqu’à une température 
de 1700 °C alors que deux autres groupes affirment que la couche de silice est dans une 
structure cristalline de type tridymite pour des températures allant de 1000 °C à 1200 °C [2] 
et de type cristobalite pour des températures supérieures, c’est-à-dire de 1300 °C à 1400 °C 
[3].  
Dans le cas des frittés SPS, la silice se formant à la surface du substrat MS se trouve sous forme 
cristobalite et tridymite d’après les analyses DRX réalisées au laboratoire FZJ. La formation de 
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cette couche (Equation IV- 1) est responsable de l’excellente résistance à l’oxydation du MS à 
haute température.  
 
5	MoSi(¡)  7	O(¤) →	MoHSi¥(¡)  7	SiO(¡) Equation IV- 1 
 
Dans le cas d’une couche de silice dense et protectrice, la faible PO2 à l’interface SiO2/MoSi2 
(10-26 bars pour Si/SiO2) limite la formation d’oxyde de molybdène (MoO2(s) ou MoO3(l)) 
comme illustré dans la Figure IV- 2. Mais la formation d’oxydes de Mo gazeux est possible pour 
une pression partielle d’oxygène de 10-26 bars. La couche est principalement composée de silice, 
ce qui explique la formation d’une couche de Mo5Si3 entre l’oxyde et le substrat. Cependant, on 
n’observe pas cette couche dans le fritté de MS, cela pourrait être dû à l’oxydation du 
molybdène. Le Mo peut diffuser dans la silice sous forme cationique ou sous forme de gaz (Mo, 
MoO, MoO2, MoO3, (MoO3)2). D’après la Figure IV- 2 a), c’est (MoO3)2(g) qui se forme le plus 
lorsque la PO2 augmente, c’est-à-dire lorsqu’on se rapproche de la surface externe de la silice. 
On note également la présence d’oxydes de molybdène solide, MoO2(s), pour une PO2 comprise 
entre 10-13 et 10-6 Pa. Cela implique qu’on est susceptible d’observer des cristaux de MoO2(s) 
mais uniquement dans la partie interne de la silice. 
En cas de fissuration de la silice, la pression de vapeur du MoO3 est très élevée et le Mo5Si3 peut 
donc s’oxyder selon la réaction suivante : 
 
2	MoHSi¥(¡)  21	O(¤) → 	10	MoO¥(¤)  6	SiO(¡) Equation IV- 2 
 
Melsheimer et al. [3] ont étudiés l’oxydation de massifs de MS sous air, ils ont observé une 
couche de Mo5Si3 lorsque la silice formée est de structure tridymite alors qu’elle est absente 
dans le cas d’une silice de structure cristobalite. Ils en déduisent que la diffusion de l’oxygène 
et le transport du MoO3(g) est plus rapide dans la cristobalite que dans la tridymite. Il est bon 
de noter que la température de fusion du MoO3(s) est relativement faible (795 °C) et que la 
pression de vapeur est très élevée, même pour des températures faibles (2x10-3 Pa à 500 °C). 
Pour MoO2, la température de fusion est de 2150 °C. 
Lors des observations au MEB, aucun cristal d’oxyde de molybdène n’a été observé dans la 
couche de silice. On peut supposer que la limite de solubilité du molybdène dans la silice n’a 
pas été atteinte dans le cas présent ou alors que les cristaux d’oxydes de Mo sont trop petits 
pour être observés à l’échelle d’observation du MEB. 
La croissance de la silice étant contrôlée par la diffusion de l’oxygène dans la silice [4], il est 
possible de déterminer une constante parabolique de croissance de la silice sur substrat MS. 
Une constante parabolique k de 2,1x10-14 cm².s-1 (4,1x10-8 mg2.cm-4.s-1) est obtenue à partir de 
la mesure des épaisseurs d’oxydes formés (Figure IV- 1 a)) après 1000 h d’exposition à 1100 °C.  
L’oxydation du fritté de MS2B entraine la formation d’une couche épaisse de silice amorphe 
au sein de laquelle on peut trouver des oxydes de molybdène (MoO2). La structure des phases 
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a été déterminée par diffraction des rayons X au laboratoire FZJ. Il faut aussi prendre en 
compte la formation d’oxyde de bore (B2O3) qui permet de diminuer la viscosité de la silice 
comme discuté dans le Chapitre III §1.b.iii) mais aussi de stabiliser la structure amorphe de la 
silice. La conséquence directe d’une diminution de la viscosité est l’augmentation de la valeur 
du coefficient de diffusion de l’oxygène dans la silice [5]. Ceci est accord avec l’observation faite 
quant à l’épaisseur de la couche d’oxyde après oxydation isotherme. En effet, la couche de silice 
formée sur le fritté MS2B est 4,6 plus épaisse que celle formée sur le fritté de MS. Une 
constante parabolique k de 3,8x10-13 cm².s-1 (7,6x10-7 mg2.cm-4.s-1) est obtenue à partir de la 
mesure de l’épaisseur de silice (Figure IV- 1 b)) formée après 1000 h d’exposition à 1100 °C. 
L’absence de Mo5Si3 nous permet de dire que le molybdène a aussi été oxydé, ce qui est 
confirmé par les oxydes de molybdène détectés par DRX et présents dans la couche de silice. 
On peut supposer dans le cas du fritté de MS2B que du fait de l’action du bore, la couche de 
silice amorphe (avec addition de B2O3) est moins protectrice, ce qui augmente la cinétique 
d’oxydation du substrat et donc celle de formation du Mo5Si3. Par conséquent les oxydes de 
molybdène sont en concentration plus importante (au-dessus de la limite de solubilité des 
oxydes de molybdène dans la silice) dans la couche de silice.  
  
  
Figure IV- 1 Vues en coupes transverses (MEB en mode BSE, EHT: 15 kV) des massifs de MS 
et MS2B après oxydation pendant 1000 h à 1100 °C sous flux d’air sec synthétique réalisées 
(laboratoire FZJ).  
 
  
Figure IV- 2 Diagrammes de prédominance des systèmes Mo-O et Si-O à 1100 °C 
(laboratoire FZJ). 
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L’oxydation du fritté de MS2A entraine la formation d’une couche duplex constituée d’un 
oxyde riche en aluminium avec présence de silicium près de l’interface oxyde/atmosphère et 
d’une couche d’alumine près de l’interface oxyde/MS2A (Figure IV- 3). L’enrichissement en 
silicium de la couche externe provient probablement d’un régime d’oxydation transitoire avant 
l’établissement d’une couche dense et continue d’alumine qui est probablement plus stable 
d’un point de vue thermodynamique que la silice et la mullite. La présence d’alumine (structure 
rhomboédrique), de mullite et de silice (cristobalite) est détectée par diffraction des rayons X. 
Une couche continue de Mo5Si3 est observable dans le cas du fritté de MS2A. On peut en 
déduire que la couche d’alumine est bien plus protectrice que la couche de silice se formant sur 
les frittés de MS et MS2B et on peut supposer que la pression partielle d’oxygène à l’interface 
Al2O3/Mo5Si3 est très faible et par conséquent la pression de vapeur des oxydes de Mo (Figure 
IV- 2 a)) est elle aussi très faible. Cela est confirmé par l’absence de MoO2(s) dans la couche 
d’oxyde duplex.  
La couche d’oxyde formée à la surface du fritté MS2B2A à l’issue de l’oxydation isotherme à 
1100 °C n’est pas uniforme et est constituée d’une fine couche d’oxyde enrichie en aluminium 
et de nodules riches en silice (Figure IV- 3). L’épaisseur des nodules est similaire à celle de la 
couche de silice formée sur les frittés de MS2B. On peut expliquer la formation de ces nodules 
du fait de l’épuisement du réservoir en aluminium du fritté de MS2B2A. Il est bon de noter que 
la concentration en aluminium dans le fritté de MS2B2A est de 0,52 % massique (2,9 % 
molaire) alors qu’elle est de 1,46 %massique (7,7 % molaire) dans le massif de MS2A. Le 
réservoir en aluminium est plus faible dans le cas du fritté MS2B2A et s’épuise rapidement, ce 
qui entraine la formation d’un oxyde moins stable, à savoir la silice. Cela est conforté par 
l’absence de ce type de nodule après observation en coupe d’échantillons oxydés pour des 
durées plus faibles (72h). Les oxydes détectés par DRX sont de l’alumine (rhomboédrique), de 
la silice (cristobalite) et de la mullite.  
  
Figure IV- 3 Vues en coupes transverses (MEB en mode BSE, EHT: 15 kV) des massifs de 
MS2A et MS2B2A après oxydation isotherme pendant 1000 h à 1100 °C sous flux d’air sec 
synthétique (laboratoire FZJ). 
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b. Thermogravimétrie isotherme 
 
Les courbes de prise de masse des différents frittés déterminées par thermogravimétrie 
isotherme (72h à 1100 °C), au laboratoire FZJ, sont illustrées dans la Figure IV- 4 (gauche). 
Notre analyse de ces résultats est donnée dans le paragraphe suivant.  
Les courbes sont corrigées de la poussée d’Archimède et seules les données obtenues au cours 
du palier chaud sont représentées. On peut observer un régime d’oxydation transitoire se 
traduisant par une perte de masse importante avant l’établissement d’un régime stationnaire 
de type parabolique (Figure IV- 4 (droite)) pour toutes les compositions sauf le MS. La perte 
de masse par volatilisation d’oxydes de molybdène et d’oxydes de bore est plus accentuée pour 
les frittés avec ajout d’aluminium.  Si on compare les frittés MS2A et MS2B2A, on peut observer 
que le régime transitoire est plus court en présence de bore. Nous pensons que cela peut être 
attribué à la formation d’oxydes de bore qui abaissent la viscosité de la silice ou du mélange 
Al2O3-SiO2, permettant ainsi de recouvrir rapidement la surface et de combler les pores et 
fissures de la couche d’oxyde. Le régime transitoire est encore plus court pour le fritté MS2B 
du fait de la formation rapide d’un mélange d’oxydes SiO2-B2O3 peu visqueux permettant ainsi 
de ralentir drastiquement la volatilisation du MoO3. Il est intéressant de noter que le bore 
permet d’accélérer la cinétique d’oxydation du MoSi2 en stabilisant la silice amorphe, moins 




Figure IV- 4  (gauche) Variations de masse nette des massifs MS, MS2B, MS2A, MS2B2A au 
cours d’un essai de thermogravimétrie isotherme d’une durée de 72 h à 1100 °C sous flux 
d’air sec synthétique (laboratoire FZJ), (droite) Variations de masse nette des massifs en 
fonction de t0,5 après le transitoire et les droites (en noir) correspondant aux régressions 
linéaires. 
Il est bon de noter que la variation de masse nette des frittés MS et MS2B par exemple, 
correspond à la somme de deux contributions : i) le gain de masse provenant de l’oxygène 
nécessaire à la formation de la silice et dans une moindre mesure les oxydes de bore et 
molybdène piégés dans cette couche, ii) la perte de masse en molybdène ou en bore par 
volatilisation des oxydes de molybdène et de bore. Par conséquent, pour déterminer la 
constante parabolique de croissance de la silice à partir d’une courbe de prise de masse, il serait 
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nécessaire de décorréler les deux contributions. La détermination d’une constante parabolique 
k, relative à la diffusion de l’oxygène dans la silice ou dans un mélange SiO2-B2O3-MoO2, à 
partir de la mesure de l’épaisseur de la couche de silice formée permet de s’affranchir du terme 
relatif à la perte de masse en molybdène/bore par volatilisation des oxydes de molybdène/bore. 
Dans ce qui suit les valeurs k obtenues pour les frittés seront comparées à celles obtenues pour 
les composites et les multi-couches.  
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Des assemblages multi-couches ont été préparés par SPS au CIRIMAT (PNF²) selon le 
protocole présenté dans le Chapitre III à partir de frittés de MS, MS2B et de poudre de zircone 
broyée. L’objectif étant de déterminer, pour des géométries simples en comparaison avec les 
composites, les constantes cinétiques de croissance de la silice et du zircon. Dans ce qui suit, 
les systèmes YPSZ/MS et YPSZ/MS2B correspondent aux assemblages multi-couches à base 
de frittés respectivement de MS et de MS2B. A l’issue du frittage, des traitements d’oxydation 
isotherme ont été réalisés au CIRIMAT. Pour cela, les multi-couches sont placés dans un four 
à porte guillotine de type Carbolite dont l’enceinte est maintenue à des températures allant de 
1100 à 1300 °C. Les recuits sont effectués sous air de laboratoire pour des durées allant de 48 à 
240 h.  
A haute température l’oxygène présent dans la zircone et/ou l’atmosphère diffuse à travers les 
différents oxydes pour oxyder la surface des frittés de MS ou MS2B placés au centre dans le 
multi-couches. Cela entraine la formation de SiO2 ou d’un mélange SiO2-B2O3 qui est amené à 
réagir avec la zircone pour former du zircon. Les multi-couches sont ensuite retirés du four et 
trempés à l’air afin de figer la microstructure puis enrobés à froid dans de la résine époxy. Après 
découpe et polissage, les coupes transverses des multi-couches sont observées au microscope 
électronique à balayage (Figure IV- 5). On observe la formation d’une couche continue de 
zircon mais aussi la formation de zircon au niveau des joints de grains de la zircone et loin de 
l’interface zircon/zircone. La mesure des épaisseurs des couches d’oxydes, à savoir la silice (ou 
mélange SiO2-B2O3) et le zircon, est effectuée à partir de clichés de coupes transverses et en 
utilisant le logiciel d’analyse d’images « ImageJ ». Pour le zircon, seule l’épaisseur de la couche 
continue est mesurée, ce qui revient à considérer que le zircon présent aux joints de grains de 
la zircone n’influe pas sur la cinétique de formation du zircon.  
 
 





Figure IV- 5 Vues en coupes transverses (MEB en mode BSE, EHT: 15 kV) de multi-couches 
YPSZ/MS2B après plusieurs heures d’oxydation à 1200 °C sous air. 
 
b. Croissance de la silice et du zircon 
 
i. Multi-couches YPSZ/MS 
 
L’évolution des épaisseurs de silice et zircon pour une température de 1100 °C et des temps de 
recuit de 100 et 240 h est illustrée dans la Figure IV- 6. L’épaisseur x0 correspond à l’épaisseur 
de silice mesurée sur un échantillon de référence (brut de SPS) à l’issue du frittage. Une valeur 
de x0 de 1,02 µm est mesurée. En effet, la pression partielle d’oxygène au cours du frittage à 
1500 °C est suffisamment élevée pour permettre l’oxydation d’une couche superficielle du fritté 
de MS comme démontré précédemment dans le Chapitre III (partie 1.b). Pour le zircon, aucune 
formation d’une couche continue à la surface de la silice et en dessous de la zircone n’est 
observée à l’échelle considérée (MEB), par conséquent l’épaisseur x0 est fixée à une valeur 
nulle. On peut observer une dépendance linéaire de x²-x0² en fonction du temps pour la 
croissance du zircon et de la silice. Cela implique que la croissance de la silice et du zircon dans 
le multi-couches YPSZ/MS suit une loi parabolique de type x²-x0²=kp app . t. 
 




Figure IV- 6 Evolution de x²-x0² (en µm²) en fonction de la durée de recuit (en heures) à une 
température de 1100 °C sous air de laboratoire. Les barres d’erreurs correspondent à l’écart 
type obtenu pour la mesure des épaisseurs de silice et de zircon. Une épaisseur initiale (après 
SPS) de 1,02 et 0 µm est mesurée pour la silice, respectivement le zircon.  
 
ii. Multi-couches YPSZ/MS2B 
 
L’évolution de x²-x0² en fonction du temps et pour des températures de recuit allant de 1100 °C 
à 1300 °C est présentée Figure IV- 7. Une épaisseur initiale de silice x0, de 3,21 µm c’est-à-dire 
3 fois supérieure à celle obtenue pour le multi-couches YPSZ/MS est mesurée. L’évolution de 
l’épaisseur de zircon est présentée dans la Figure IV- 8. De même que pour le multi-couches 
YPSZ/MS, aucune couche continue de zircon n’est observée à l’issue du frittage, ce qui implique 
une valeur nulle pour x0.  
On observe la même dépendance linéaire de x²-x0² en fonction du temps pour la croissance du 
zircon et de la silice que pour le multi-couches YPSZ/MS, ce qui nous indique que la croissance 
des deux oxydes suit aussi une loi parabolique et que celle-ci est probablement contrôlée par 
un processus diffusionnel.  
 





Figure IV- 7 Evolution de x²-x0² (en µm²) en fonction de la durée de recuit (en heures) pour 
les températures considérées (1100 °C à 1300 °C) sous air de laboratoire. Les barres 
d’erreurs correspondent à l’écart type obtenu pour la mesure des épaisseurs de silice. Une 




Figure IV- 8 Evolution de x²-x0² (en µm²) en fonction de la durée de recuit (en heures) pour 
les températures considérées (1100 °C à 1300 °C) sous air de laboratoire. Les barres 
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c. Mécanisme de formation de la silice et du zircon 
 
On peut observer, à l’issue des recuits des systèmes YPSZ/MS et YPSZ/MS2B, l’établissement 
d’une structure dans laquelle plusieurs couches d’oxydes se superposent (Figure IV- 5). De bas 
en haut, la silice (ou mélange SiO2-B2O3) à la surface du MS ou MS2B, le zircon et pour finir la 
zircone. La diffusion d’oxygène à travers la silice cristalline, amorphe ou poreuse a fait l’objet 
de nombreuses études du fait du large domaine d’application de ce matériau. Cependant, la 
silice est aussi l’un des matériaux les plus difficiles à étudier du fait du nombre important de 
structures cristallines rencontrées. Parmi les plus connues, on peut mentionner le quartz-α,β, 
la cristobalite-α,β, la tridymite-α,β et les verres amorphes.  Une comparaison des données 
issues de la littérature pour la diffusion d’oxygène atomique (O2-) ou moléculaire (O²) dans la 
silice amorphe ou cristalline est présentée dans la Figure IV- 9. Sont aussi reportées les 
données relatives à la diffusion de l’oxygène (O2-) dans la zircone quadratique et celles relatives 
à la diffusion de l’oxygène (O2-) et du silicium (Si4+) dans le zircon.  
 





Figure IV- 9 Données de la littérature relatives à la diffusion de l’oxygène et du silicium dans 
la zircone, la silice et le zircon. Les domaines correspondant à la diffusion de l’oxygène dans 
la silice amorphe ou cristallisée sont reproduits d’après Lamkin et al. [6].  
On peut observer que le coefficient de diffusion de l’oxygène dans la zircone est d’au moins 6 
ordres de grandeur supérieur à ceux mesurés dans la silice et le zircon. Cela implique que la 
diffusion de l’oxygène dans la zircone quadratique ne sera pas l’étape limitante des mécanismes 
de formation de la silice et du zircon. Récemment, Cherniak[7] a mesuré le coefficient de 
diffusion du silicium (Si4+) dans un monocristal naturel de zircon sous une pression de 1 
atmosphère et dans un milieu anhydre. On peut observer que le coefficient de diffusion du 
silicium dans le zircon est au moins 3 ordres de grandeur plus faible que celui de l’oxygène 
dans le zircon, mesuré par Watson et Cherniak [8]. Une représentation schématique des 
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systèmes multi-couches (Figure IV- 10) après recuit sous air de laboratoire a été construite à 
partir de nos observations microstructurales et des données de diffusion issues de la littérature. 
Les mécanismes réactionnels envisagés ainsi que le transport des différentes espèces qui 
découlent de cette analyse sont également représentés.  
 
 
Figure IV- 10 Représentation schématique des réactions et transports d’espèces associés à la 
formation de silice et de zircon au cours de l’oxydation des multi-couches. 
Dans cette représentation multi-couches, l’oxygène provenant de la zircone et/ou de la surface 
peut diffuser à travers les différentes couches, à savoir la zircone, le zircon et la silice jusqu’à 
l’interface silice/MS ou silice/MS2B pour permettre l’oxydation du MS ou MS2B selon 
l’équation élémentaire suivante : 
 
Si  2	O →	SiO		 Equation IV- 3 
 
Une partie de la silice formée à la surface du MS ou MS2B peut ensuite se dissocier à l’interface 
SiO2/ZrSiO4 pour donner les cations Si4+ nécessaires à la formation du zircon  
 
SiO → Si§¨  2	OD Equation IV- 4 
 
Le zircon peut se former à l’une ou l’autre des interfaces, à savoir l’interface ZrO2/ZrSiO4 ou 
l’interface SiO2/ZrSiO4, selon les valeurs relatives des coefficients de diffusion du Zr4+ et du 
Si4+ dans le zircon. Si Zr4+ est le cation le plus rapide, alors les ions Zr4+ et O2- diffusent à travers 
la couche de zircon et la formation du zircon se fait à l’interface ZrSiO4/SiO2. Au contraire, si 
Si4+ est le cation le plus rapide alors la formation du zircon se produira à l’interface 
ZrSiO4/ZrO2 suivant la réaction  
 
Si§¨  2	OD  ZrO(¡) →	ZrSiO§(¡)	 Equation IV- 5 
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D’après les études de Cherniak et Watson [7, 8], et les expériences avec marqueurs menées par 
Eppler [9], Si4+ est le cation le plus rapide, ce qui implique que la cinétique de formation du 
zircon est contrôlée par la diffusion de ce cation à travers la couche de zircon, de l’interface 
ZrSiO4/SiO2 à l’interface ZrSiO4/ZrO2. Ceci est en accord avec l’observation faite sur la 
dépendance linéaire de x²-x0² en fonction du temps pour la croissance du zircon dans les deux 
systèmes étudiés, à savoir les multi-couches YPSZ/MS et YPSZ/MS2B (Figure IV- 6 et Figure 
IV- 8). Le mécanisme diffusionnel du silicium dans le zircon a fait l’objet de plusieurs études 
théoriques [7]. Les mécanismes lacunaires et interstitiels ont été proposés, cependant aucun 
des deux n’a été clairement démontré.  
Pour des températures supérieures à 1000 °C, l’oxydation d’un massif de MS recouvert d’une 
couche de silice protectrice (dense et continue) est contrôlée par la diffusion de l’oxygène à 
travers cette couche [4]. Dans le cas d’une couche de zircon se formant au-dessus d’une couche 
de silice, la consommation de la couche de silice va avoir une influence sur la croissance de 
cette dernière. De plus, la diffusion dans le zircon peut contrôler la croissance de la silice. En 
effet, si le coefficient de diffusion de l’oxygène dans le zircon est suffisamment élevé comparé 
à celui obtenu dans la silice, alors la diffusion de l’oxygène dans la silice sera l’étape limitante 
du mécanisme de croissance de la silice à l’interface SiO2/MS (ou MS2B). Au contraire si le 
coefficient de diffusion de l’oxygène est plus faible dans le zircon, alors la croissance de la silice 
sera contrôlée par la diffusion de l’oxygène à travers le zircon. Il est intéressant de noter que 
l’oxygène formé à l’interface SiO2/ZrSiO4 du fait de la décomposition de la silice (Equation IV- 
4) peut diffuser à nouveau vers l’interface MS/SiO2 du fait du gradient de potentiel chimique 
dans la couche de silice et la régénérer. Cela implique qu’il n’y a pas besoin d’oxygène extérieur 
pour assurer la croissance de la silice si l’épaisseur de celle-ci reste constante. Cependant, un 
flux additionnel est nécessaire si la couche de silice continue à croître, comme observé dans les 
Figure IV- 6 et Figure IV- 7 . Cet oxygène pouvant provenir de la zircone ou de l’atmosphère 
du four. Le coefficient de diffusion de l’oxygène dans la silice dépend très fortement de la 
structure de cette dernière. Les analyses DRX réalisées sur des coupes transverses n’ont pas 
permis de déterminer la structure de la silice ce qui laisse à penser qu’elle est amorphe. De 
plus, le coefficient de diffusion de l’oxygène dans le zircon étant proche de celui dans la silice 
amorphe ou cristalline, il est donc difficile de déterminer l’étape à priori limitante du 
mécanisme réactionnel de formation de la silice sous une couche de zircon. 
C’est en modélisant la cinétique globale de croissance des couches et en comparant la cinétique 
de croissance avec celle de la silice sur du MoSi2 massif que l’on pourra déterminer les étapes 
limitantes. 
 
d. Modélisation cinétique 
 
A haute température, l’oxydation du MS ou MS2B, en l’absence de zircon, est contrôlée par la 
diffusion d’oxygène à travers la couche de silice. Dans ce cas précis, la croissance ou la 
production de silice suit une loi parabolique [4] de type : 
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dx)dt ¬ = k)2. x)		 Equation IV- 6 
 
Avec x1 l’épaisseur de la couche de silice et k1 la constante parabolique relative à la diffusion de 
l’oxygène sous forme atomique O2- ou moléculaire O2 à travers la couche de silice dans le cas 
d’un substrat MS ou MS2B sans croissance de zircon. Nous avons précédemment vu que la 
croissance du zircon est contrôlée par la diffusion des cations Si4+ à travers la couche de zircon, 
par conséquent la croissance du zircon suit également une loi parabolique : 
 
dxdt = k2. x Equation IV- 7 
 
Avec x2 l’épaisseur de la couche de zircon et k2 la constante parabolique relative à la diffusion 
des cations Si4+ dans la couche de zircon. Etant donné que x2=0 à t=0, l’intégration de 
l’Equation IV- 7 permet d’obtenir : 
 
 = ­2.  Equation IV- 8 
 
Dans le cas de l’oxydation des systèmes multi-couches, deux processus contribuent à la 
croissance de la silice :  
i. la production de silice par oxydation sélective du silicium constitutif des frittés de 
MS et MS2B à l’interface SiO2/MS (ou MS2B), 
ii. la destruction de la silice à l’interface SiO2/ZrSiO4 avec une vitesse proportionnelle 
à la vitesse de croissance du zircon (k2) 
Par conséquent, la vitesse de croissance de la silice est obtenue en ajoutant ces deux 
contributions (Equation IV- 6 et Equation IV- 7) : 
 
dx)dt ¬∑	 = dx)dt ¬	 − dx)dt ¬¯	 = k)2. x) − k2. x .
V±²³bV´µ±²³¶		 Equation IV- 9 
 
Avec V±²³b(28,9 cm3.mol-1) et V´µ±²³¶ (40,2 cm3.mol-1) les volumes molaires de la silice et du 
zircon. Maintenant, nous pouvons faire l’hypothèse que la croissance de la silice est 
parabolique et vérifier si cette hypothèse est cohérente avec notre modèle. On cherche donc 
une solution pour l’Equation IV- 9 de la forme : 
 
x) = ·kN. t			 Equation IV- 10 




Avec kapp la constante parabolique apparente. Cette constante diffère de la constante 
parabolique k1 car cette dernière est directement reliée à la diffusion de l’oxygène à travers la 
silice dans le cas simple d’un oxyde se développant à la surface d’un substrat de MS. Alors que 
la constante kapp est liée au mécanisme de formation et destruction de la silice. La combinaison 
des Equation IV- 9 et Equation IV- 10 entraine : 
 
dx)dt ¬∑	 = k)2.­kN. t −
α.­k2. √t = u k)­kN − α.­kv . A
12. √tC		 Equation IV- 11 
 
Avec α=
¸¹º»b¸¼½¹º»¶	. Le recuit des multi-couches est effectué pour des durées pouvant atteindre 
240 h. On peut observer que les valeurs de x1² sont relativement grandes devant les valeurs de 
x0² (Figure IV- 6 et Figure IV- 7). On peut donc en conclure que pour des temps longs, la couche 
initiale x0² (après frittage SPS) a peu d’influence sur la détermination de la constante cinétique 
de croissance de la silice. Par conséquent, pour simplifier la démonstration mathématique, on 
peut faire l’approximation que cette épaisseur initiale est nulle (x0=0 à t=0).  Dans ces 
conditions, la solution de l’Equation IV- 11 est : 
 
x) = u k)­kN − α.­kv . √t			 Equation IV- 12 
 
En identifiant les termes de l’Equation IV- 10 et de l’Equation IV- 12, on obtient : 
 
·2+44 = 2)­2+44 − .­2			 Equation IV- 13 
 
Un changement de variable ¾ = ­2+44 permet d’obtenir l’équation suivante :  
 
¾  ­2. ¾ − 2) = 0 Equation IV- 14 
 
La résolution de cette équation permet d’obtenir une expression de kapp en fonction des 
constantes paraboliques k1 et k2 : 
 
	2+44 =		 12 . [α. 2  2. 2) − .­2(α. 2  4. 2)]					 Equation IV- 15 
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L’Equation IV- 11 admet une autre solution 	2À+44 =		 ) . [α. 2  2. 2)  .­2(α. 2  4. 2)] . 
Il s’en suit que k’app>k1>kapp. Cependant, la silice étant consommée pour former le zircon, la 
solution k’app n’est pas adaptée. La forme de l’Equation IV- 12 met en évidence que la croissance 
de la silice dans les multi-couches YPSZ/MS et YPSZ/MS2B peut s’écrire sous la forme 
x1=f(t1/2) et démontre donc que la croissance de la silice sous une couche de zircon suit une loi 
parabolique. La constante k1 peut être calculée à partir des constantes kapp et k2 selon la 
relation :  
 
	2) = 2+44  .·2. 2+44			 Equation IV- 16 
 
Cette dernière équation permet de déterminer la constante cinétique intrinsèque de croissance 




Maintenant que nous avons démontré que la croissance de la silice au-dessus d’un substrat MS 
ou MS2B et sous une couche de zircon suit une loi parabolique, on peut déterminer les valeurs 
de kapp à partir des mesures des épaisseurs de silice. Pour effectuer une mesure la plus précise 
possible de cette constante, il est nécessaire de prendre en compte la couche initiale de silice 
se formant au cours de la fabrication par SPS des multi-couches. Dans le cas d’un oxyde de 
même nature que l’oxyde initial, la croissance de cet oxyde suit la loi suivante [10] :  
 
 −  = 2. ( − ) Equation IV- 17 
 
Avec x0 l’épaisseur de l’oxyde à t=t0=0, ou à l’issue du frittage dans ce cas précis, x l’épaisseur 
de l’oxyde pour un temps de recuit t supérieur à t0 et k la constante parabolique de formation 
de l’oxyde. Les valeurs de kapp et k2 déterminées à partir de l’Equation IV- 17 et des données 
expérimentales des Figure IV- 6, Figure IV- 7 et Figure IV- 8, sont reportées dans le Tableau 
IV-  1.  
Pour les multi-couches Zircone/MS2B, la valeur de kapp à 1300 °C est 11 fois plus élevée que 
celle obtenue à 1100 °C. Une différence plus faible est observée pour le zircon avec un facteur 
de 5,4 entre les valeurs de k2 déterminées à 1100 °C et 1300 °C. Il est intéressant de noter que 
l’ajout de 2% massique de bore augmente la constante parabolique de croissance de la silice et 
du zircon respectivement d’un facteur 23,5 et 3,8 pour une température de recuit de 1100 °C.  
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Les constantes parabolique k1 ont été recalculées en utilisant l’Equation IV- 16 (Tableau IV-  1). 
Pour le multi-couches YPSZ/MS2B, les valeurs de k1 sont supérieures d’un facteur 1,2 par 
rapport aux valeurs kapp pour des températures allant de 1100 °C à 1300 °C. Cela est cohérent 
avec le fait que le kapp prend en compte à la fois la croissance de la silice mais aussi sa 
consommation pour former le zircon. Pour les multi-couches YPSZ/MS, la valeur de k1 
augmente d’un facteur 1,8 à 1100 °C par rapport à la valeur de kapp obtenue à la même 
température. Le fait que kapp soit seulement 18 % plus élevée que k1 indique que la destruction 
de la silice pour former du zircon a peu d’influence sur la cinétique de croissance de la silice. 
Meilsheimer et al. [3] ont étudié le comportement en oxydation sous air entre 1100 et 1500 °C 
de massifs de MS préparés par compression isostatique à chaud (HIP). Ils obtiennent une 
constante parabolique de croissance de la silice à 1100 °C de 1,1x10-14 cm².s-1. La valeur de k1 
obtenue pour le multi-couches YPSZ/MS (2,3 x10-14 cm².s-1) est en bon accord avec celle 
obtenue par Melsheimer et al., ce qui confirme que la croissance du zircon a très peu 
d’influence sur la cinétique de croissance de la silice. Nous avons montré expérimentalement 
puis mathématiquement que la cinétique de croissance du SiO2 ou SiO2-B2O3 est parabolique 
pour les multi-couches YPSZ/MS et YPSZ/MS2B. Les coefficients de diffusion de l’oxygène 
dans le zircon et dans la silice cristallisée ou amorphe étant relativement proches, il est difficile 
de dire quelle est l’étape limitante pour la croissance de la silice. Cependant, il faut noter que 
la constante parabolique de croissance de la silice pour le multi-couches YPSZ/MS est très 
proche de celle obtenue pour des frittés de MS. Dans le cas du multi-couches YPSZ/MS2B, 
l’ajout de bore entraine la formation de SiO2-B2O3. La valeur du coefficient de diffusion de 
l’oxygène dans cette phase est beaucoup plus élevée que celle dans la silice amorphe ou encore 
dans le zircon. Des analyses EPMA réalisées à l’Université de Delft sur un de nos multi-couches 
YPSZ/MS2B (après 96 h d’exposition à 1200 °C sous air) nous indiquent que le bore est présent 
à hauteur de 6 %at. dans le mélange SiO2-B2O3. Cela implique que la croissance du SiO2-B2O3 
pourrait être contrôlée par la diffusion de l’oxygène dans le zircon.       
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Tableau IV-  1 Valeurs des constantes paraboliques k1, k2 et kapp obtenues pour les multi-
couches YPSZ/MS et YPSZ/MS2B.  
Température (°C) 1100 1150 1200 1300 
YPSZ/MS  
SiO2 
kapp (cm2.s-1) 2,9x10-14 x x x 
k1 (cm2.s-1)* 5,1x10-14 x x x 
ZrSiO4 k2 (cm2.s-1) 2,3 x10-14 x x x 
YPSZ/MS2B 
SiO2 
kapp (cm2.s-1) 1,0x10-12 1,2x10-12 4,5x10-12 1,1x10-11 
Ea (kJ.mol-1) 212 
k1 (cm2.s-1)* 1,2x10-12 1,4x10-12 5,3x10-12 1,3x10-11 
Ea (kJ.mol-1) 216 
ZrSiO4 
k2 (cm2.s-1) 8,7x10-14 1,2x10-13 2,6x10-13 4,7x10-13 
 Ea (kJ.mol-1) 159 
 
Les constantes paraboliques étant proportionnelles aux coefficients de diffusion dans les 
différents oxydes, il est intéressant de voir si elles suivent une loi d’Arrhenius :  
 
2 = 2. exp A− 	+*C	 Equation IV- 18 
 
Avec k0 le facteur pré-exponentiel qui est supposé indépendant de la température, R la 
constante des gaz parfaits, T la température et Ea l’énergie d’activation. L’énergie d’activation 
(Ea) et le facteur pré-exponentiel (k0) sont déterminés par ajustement des valeurs de k1 (Figure 
IV- 11) en utilisant l’Equation IV- 18. Des valeurs de 216 kJ.mol-1 et 1,9x10-4 cm².s-1 sont 
obtenues respectivement. Il faut noter qu’en étant une fonction complexe de k1 et k2, la 
constante kapp ne suit pas nécessairement une loi d’Arrhenius. Cependant, les valeurs kapp 
différant peu des valeurs k1, on peut approximer une énergie d’activation apparente à partir 
des données de kapp en fonction de la température (Figure IV- 11). Une énergie d’activation 
apparente de 212 kJ.mol-1 et un facteur pré-exponentiel de 1,5x10-4 cm².s-1 sont obtenus. Pour 
la formation du zircon, l’énergie d’activation et le facteur pré-exponentiel sont respectivement 
de 159 kJ.mol-1 et de 9,1x10-8 cm².s-1. Il n’a pas été possible de convertir les valeurs de k2 en 
coefficients de diffusion du silicium dans le zircon du fait de l’absence de données dans la 
littérature pour la concentration de lacunes de silicium aux deux interfaces ZrSiO4/SiO2 et 
ZrO2/ZrSiO4.  La constante parabolique k2 étant proportionnelle au coefficient de diffusion du 
silicium dans le zircon (DSi), il est possible de comparer les énergies d’activations déterminées 
dans le cadre de cette étude avec celles issues de la littérature et calculées à partir des valeurs 
de DSi dans la silice. Il est intéressant d’observer que l’énergie d’activation pour la formation du 
zircon pour le système multi-couches YPSZ/MS2B est 4,5 plus faible que celle déterminée par 
Cherniak [7] et 3,5 plus faible que celle déterminée par Zhang and Wu [11].  L’énergie 
d’activation déterminée par Veytizou et al.[12] est seulement 2 fois plus élevée que celle 
déterminée dans cette étude. Veytizou et al. ont déterminé les cinétiques de formation du 
zircon en étudiant la réaction solide-solide entre de la silice amorphe et de la zircone 
quadratique. Les auteurs ont construit un modèle dans lequel des grains de zircone sphérique 
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sont entourés par une coquille de zircon, elle-même recouverte par une couche continue de 
silice amorphe. Ils font aussi l’approximation quant au profil de concentration en silicium de 
part et d’autre de la couche de silice, à savoir aux interfaces ZrSiO4/SiO2 et ZrO2/ZrSiO4, pour 
lequel ils choisissent une variation de concentration de 1.102 mol.m-3 entre les deux interfaces. 
Les valeurs obtenues sont très différentes de celles mesurées par Cherniak. Cependant, le 
même auteur a remarqué que les valeurs obtenues par Veytizou et al. sont proches des valeurs 




Figure IV- 11 Graphique en logarithme décimal (Arrhenius) de k1, kapp et k2 (multi-couches 
YPSZ/MS2B). Les énergies d’activation et les coefficients pré-exponentiel sont obtenus par 
ajustement, représentés par les lignes continues, des données expérimentales. La loi 
d’Arrhenius pour la formation du zircon est 9,1x10-8 exp(-159 kJ.mol-1/RT) cm².s-1. Pour k1 et 
kapp elle est respectivement de 1,9x10-4 exp(-216 kJ.mol-1/RT) cm².s-1 et 1,5x10-4 exp(-
212 kJ.mol-1/RT) cm².s-1 Les valeurs de k1 et kapp à 1150 °C sont exclues pour l’ajustement. 
Il est important de noter que le silicium peut diffuser à travers la zircone avant que la limite de 
solubilité du silicium dans le zircon ne soit atteinte. Ce qui implique qu’une quantité 
importante de silicium peut être incorporée dans la zircone avant l’établissement d’une couche 
continue de zircon entre la couche de zircon et celle de silice au cours du frittage ou au début 
des recuits. Par conséquent la quantité supplémentaire de Si4+, diffusant de l’interface 
SiO2/ZrSiO4 à l’interface ZrSiO4/ZrO2, nécessaire à la croissance de la couche de zircon sera 
faible. Ceci pourrait expliquer la valeur d’énergie d’activation relativement faible obtenue dans 
cette étude comparée à celles obtenues dans la littérature par Cherniak ou encore Zhang and 
Wu. Il faut aussi prendre en compte l’effet du bore sur l’augmentation de la cinétique de 
croissance de la silice ce qui pourrait aussi faciliter la diffusion rapide des cations Si4+ dans la 
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zircone en cours de frittage ou au début des recuits et baisser son énergie d’activation. En effet, 
la présence d’oxyde de bore abaisse la température de fusion de la silice mais aussi de la 
zircone, on pourrait donc supposer qu’elle abaisse aussi celle du zircon. 
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3. Oxydation de composites céramiques-intermétalliques (YPSZ/MoSi2 (Al, 
B)) 
 
Dans cette partie, le comportement en oxydation cyclique et isotherme de composites à base 
de zircone avec particules de MS, MS2B, MS2A ou encore MS2B2A est évalué par 
thermogravimétrie. Deux types de poudres de zircone yttriée ont été utilisées, à savoir la 
poudre broyée (Amperit) mais aussi une poudre de granulométrie plus fine (Tosoh TZ3Y) . Le 
suivi de la variation de masse nette (c’est-à-dire sans les produits d’oxydation non adhérents 
ou volatil ou encore les morceaux désolidarisés du composite par écaillage ou fissuration) est 
utilisé pour comparer l’influence des éléments d’ajouts (principalement le bore et l’aluminium 
dans une moindre mesure), de la microstructure (taux de porosité), conditions expérimentales 
(oxydation isotherme et cyclique sous flux d’air sec synthétique ou sous vide primaire) sur les 
cinétiques d’oxydation et/ou dégradation des matériaux composites modèles préparés par SPS. 
Dans un premier temps, les résultats des analyses thermogravimétriques seront utilisés pour 
déterminer des constantes globales d’oxydation et les microstructures obtenues seront décrites 
et discutées afin de proposer un mécanisme d’oxydation/dégradation des composites.  Dans 
un deuxième temps, des modélisations cinétiques seront proposées afin de déterminer les 
constantes relatives aux différentes étapes élémentaires des mécanismes réactionnels de ces 
matériaux composites. 
 
a. Oxydation cyclique d’un composite YPSZ+20MS poreux 
 
La microstructure d’un matériau composite préparé par SPS à partir d’un mélange de zircone 
et 20% volumique de particules de MS est présentée Figure IV- 12 a). Le taux de porosité 
déterminé par analyse d’images est de 16 % volumique ce qui est très proche de celui des 
systèmes barrières thermiques industriels. Le composite est majoritairement constitué de 
zircone quadratique et de MS dans une structure quadratique (Figure IV- 12 b)). Les résultats 
des analyses DRX après l’essai de thermogravimétrie cyclique sera décrite plus loin. L’essai de 
thermogravimétrie cyclique a été effectué sous flux d’air sec synthétique (flux : 5 ml.min-1, 
vitesse du gaz : 0,85 mm. s-1) dans une thermobalance commerciale de type Setaram TAG24s. 
L’essai consiste en une série de 10 cycles à 1000 °C suivie par une série de 10 cycles à 1100 °C, 
1200 °C, 1300 °C avec un temps de palier de 3600 s à haute température et un refroidissement 
à une température de 50 °C en 6250 s. Les vitesses de chauffe et de refroidissement initiales 
sont contrôlées et de 60 °C.min-1.  
 




Figure IV- 12 (a)Vue en coupe d’un composite YPSZ+20MS en microscopie optique 
montrant les particules de MS (blanc), la matrice en zircone (gris clair) et les porosités (gris 
foncé), (b) Diffractogramme du composite après frittage (courbe rouge) et du même 
composite après l’essai de thermogravimétrie cyclique.  
La variation de masse nette de l’échantillon composite YPSZ+20MS en fonction du nombre de 
cycles est présentée dans la Figure IV- 13. Une allure apparemment parabolique est observée 
pour tous les régimes de température considérés. Un essai de thermogravimétrie cyclique a 
aussi été réalisé sur un massif de zircone seule, aucune perte de masse n’a été observée par 




Figure IV- 13 Evolution de la variation de masse nette du composite YPSZ+20MS au cours 
de l’essai de thermogravimétrie cyclique réalisé sous flux d’air sec synthétique à 1000 °C, 
1100 °C, 1200 °C, 1300 °C.  
Une vue en coupe du composite après essai de thermogravimétrie cyclique est présentée dans 
la Figure IV- 14 a).  On n’observe pas de fissures autour des particules de MS qui aurait pu être 
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causée par des contraintes induites par une augmentation de volume du fait de la croissance 
des produits d’oxydation ou encore par des différences entre les coefficients de dilatation 
thermique des oxydes formés, des particules de MS et de la matrice en zircone. Ceci est en 
accord avec les travaux de Petrovic et al. [13] sur des composites MS avec renfort de zircone 
yttriée préparés par pressage à chaud.  
 
 
Figure IV- 14 (a) Vue en coupe (MEB en mode BSE, EHT: 15 kV) du composite YPSZ+20MS 
à l’issue de l’essai de thermogravimétrie cyclique réalisé sous flux d’air sec synthétique à 
1000 °C, 1100 °C, 1200 °C, 1300 °C; (b) histogramme en niveau de gris de l’image (a) après 
seuillage (0=noir, 255=blanc); (c, d, e, d) seuillages de l’image mettant en évidence les 
différentes phases. 
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On peut observer une couche continue de silice autour des particules de MS avec une épaisseur 
uniforme de 0,6 µm qui s’est formée par oxydation sélective du silicium présent dans les 
particules de MS selon la réaction suivante [2] 
 
5	dÃQÄ()  7	Å(Æ) →	dÃHQÄ¥()  7	QÄÅ() Equation IV- 19 
 
Les pics de diffraction de la silice cristallisée (quartz, cristobalite…) ne sont pas observés ce qui 
laisse à penser qu’elle est amorphe car compte tenu de la fraction volumique de cette phase, 
plus élevée que celle du Mo5Si3 qui lui est détecté, ils auraient dû être présents. Une couche de 
Mo5Si3 est observable entre la couche de SiO2 et le MS indiquant un appauvrissement local du 
MS en silicium. La formation de cette phase est due à la consommation rapide du silicium pour 
former la silice et est en accord avec l’Equation IV- 19. La dissociation du Mo5Si3 n’est pas 
nécessaire pour permettre la croissance de la silice car le coefficient de diffusion du silicium 
dans le Mo5Si3 est plusieurs ordres de grandeur plus élevé que celui de l’oxygène dans la silice 
pour des températures supérieures à 1200 °C [14]. Cependant, le Mo5Si3 peut s’oxyder en MoO3 
et SiO2 selon l’équation suivante : 
 
2	dÃHQÄ¥()  21	Å(Æ) → 	10	dÃÅ¥(Æ)  6	QÄÅ() Equation IV- 20 
 
D’après la Figure IV- 2, cette perte de Mo par sublimation diminue lorsque la PO2 augmente 
pour Mo(g) et augmente fortement avec la PO2 pour MoO3(g) et (MoO3)2(g). De ce fait, la perte 
de Mo ne se fera sentir que si la couche de SiO2 n’est pas suffisamment protectrice, d’autant 
plus que ces gaz doivent la traverser. Les petites particules s’appauvrissent rapidement en 
silicium et sont alors composées uniquement de Mo5Si3. La consommation complète du 
silicium et du molybdène peut même être observée pour les petites particules ce qui entraine 
la disparition de celles-ci comme observé par Zhu et al. [2]. Dans ce cas précis, le Mo5Si3 est 
complètement oxydé en MoO3 et SiO2 selon l’Equation IV- 20. Comme décrit précédemment, 
une phase additionnelle, à savoir le zircon se forme du fait de la réaction entre la silice et la 
matrice en zircone suivant la réaction : 
 
SiO(¡)  ZrO(¡) →	ZrSiO§(¡) Equation IV- 21 
 
D’après le diagramme de phase ZrO2-SiO2 proposé par Butterman et Foster[15], le zircon est 
une phase stable se décomposant en zircone quadratique et silice (cristobalite) à une 
température proche de 1676 °C. La formation de zircon à des températures inférieures ou 
égales à 1300 °C a été observée dans de précédentes études [16, 17]. D’après Itoh[16], le zircon 
se forme dès 1200 °C et procède exclusivement par réaction entre la silice amorphe et la zircone 
quadratique. Mao et Sloof [17] affirment que le zircon peut se former à 1100 °C sous air à partir 
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de mélanges de poudres de zircone yttriée partiellement stabilisée et de MS consolidés par 
pressage à froid.  
Dans le cas de ce composite, on peut observer la formation d’une couche de zircon, d’une 
épaisseur moyenne de 0,5 µm, autour des particules initiales de MS, entre la couche de silice 
et la matrice en zircone. On peut aussi observer la formation de zircon aux joints de grains de 
la zircone à des distances allant jusqu’à 19 µm de la particule de MS. L’épaisseur du zircon aux 
joints de grains est 2,5 fois supérieure à celui localisé autour des particules. Cela implique que 
le silicium (Si4+) peut aisément diffuser au niveau des joints de grains de la zircone. Ceci est en 
accord avec les observations faites sur les systèmes multi-couches YPSZ/MS et YPSZ/MS2B. 
Une analyse d’image a été réalisée à partir de clichés du composite à l’issue de l’essai de 
thermogravimétrie cyclique. Les fractions surfaciques des différentes phases sont données 
dans la Figure IV- 15. La fraction de zircone transformée en zircon est de 16 %. Les fractions de 
SiO2 et ZrSiO4 à 50 µm de profondeur (surface de l’échantillon) sont respectivement 24 % et 
18 % plus élevées que celles à 1 mm de profondeur (cœur de l‘échantillon). Comme montré 
précédemment, le coefficient de diffusion de l’oxygène dans la zircone est très grand devant 
ceux dans la silice et le zircon pour des températures supérieures à 1000 °C [6, 11]. Par 
conséquent, il ne limite pas la formation de la silice ni du zircon. La petite différence entre la 
surface et le cœur peut être attribuée au zircon se formant aux joints de grains pouvant agir 
comme une barrière de diffusion pour l’oxygène. Le gain de masse en oxygène a été estimé à 
partir des fractions surfaciques de SiO2 et ZrSiO4. Celui-ci est en bon accord avec celui mesuré 
par la thermobalance (46 mg par analyse d’image contre 42 mg par thermogravimétrie pour 
un échantillon de 0,2 cm3). Cela indique que la volatilisation du MoO3, si elle a lieu, reste 
limitée. De plus, aucun cristal de MoO2 ou MoO3 n’a été observé dans la couche de silice ni 
dans les parties froides de la thermobalance. Tout cela confirme, dans ces conditions, que la 
formation d’une couche dense de silice réduit drastiquement la volatilisation du MoO3(g). Il 
est bon de noter que la volatilisation du molybdène peut entrainer une perte de masse 








Figure IV- 15 Fractions surfaciques des différentes phases après l’essai de thermogravimétrie 
cyclique de 10x1 h à 1000, 1100, 1200 et 1300 °C sous flux d’air sec synthétique. 
La variation de masse nette de l’échantillon composite avec le temps montre un gain de masse 
(46 mg) élevé ce qui peut être surprenant pour un matériau silico-formeur. Ceci s’explique par 
la surface élevée des particules de MS. La surface totale réactive des particules a été déterminée 
par analyse d’images avant l’essai de thermogravimétrie cyclique. Une surface de 683 cm² a 
été déterminée, qui est 200 fois supérieure à la surface géométrique externe de l’échantillon. 
En première approximation, des constantes paraboliques (kp) ont été déterminées en 
considérant une surface réactive constante bien que celle-ci soit amenée à diminuer légèrement 
au cours du temps. L’utilisation de la loi parabolique complète (Equation IV- 22) [18], permet 
de déterminer les valeurs de kp indépendamment de la variation de masse nette provenant de 
l’oxydation du matériau aux températures plus faibles.  
 
 = Ç  T ∗ .Q  	 124 ∗ A.Q C

 Equation IV- 22 
 
où A et B sont des constantes déterminées par ajustement numérique. Les valeurs de kp 
obtenues sont données dans le Tableau IV-  2. A la température la plus basse, à savoir 1000 °C, 
un gain de masse important est observé avant l’établissement d’une couche de silice dense et 
protectrice autour des particules de MS. Un gain de masse important est aussi observé lors du 
changement de la température de cyclage. La valeur kp à 1300 °C est 12 fois supérieure à celle 
déterminée à 1000 °C. En dépit de l’approximation faite en considérant que les grains de 
poudres comme des sphères de diamètre constant, les valeurs de kp sont proches des 
constantes paraboliques obtenues précédemment pour les frittés de MS et celles issues de la 
littérature. En effet, la valeur de kp obtenue pour le composite YPSZ+20MS est 6,5 fois 
supérieure à celle du fritté de MS à 1100 °C. Il est intéressant de noter qu’aucune perte de 
masse n’est observée qui serait la conséquence de l’établissement d’un régime transitoire avec 
oxydation simultanée du silicium et du molybdène entrainant la formation de MoO3(g) volatil 
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et d’une couche de silice non protectrice, comme observé par Knittel et al. [19] et pour le fritté 
de MS préparé par SPS. Dans notre cas, un gain de masse continu est observé pour toutes les 
températures considérées.  
Tableau IV-  2 Constantes paraboliques d’oxydation du composite YPSZ+20MS et valeurs 
issues de la littérature pour des massifs de MoSi2 
 
Température (°C) 1000 1100 1200 1300 
kp 
(mg2.cm-4.s-1) 
YPSZ+20MS 3,0x10-9 6,3x10-9 1,2x10-8 3,7x10-8 
Fritté de MS  x 4,1 x10-8 x x 
Knittel et al [19] 2,1x10-9 x 4,7x10-8 4,0x10-7 
Melsheimer et al [3] x 2,1x10-8 4,7x10-8 x 
 
L’épaisseur de la couche de silice peut être comparée à celle calculée à partir du gain de masse 
en considérant que ce dernier est principalement dû à l’oxygène présent dans la silice. Une 
épaisseur de 1 µm peut être prédite en utilisant une valeur de kp égale à 4,0x10-7 mg².cm-4.s-1 
pour un massif de MS préparé par pressage uniaxial à chaud et oxydé sous air à 1300 °C 
pendant 10 h obtenue par Knittel et al. [19]. L’épaisseur réelle de silice mesurée dans le 
composite est 40 % plus faible que celle calculée en considérant que tout le gain de masse 
provient de l’oxygène dans la silice. Ceci peut s’expliquer par le fait que le gain de masse mesuré 
correspond à la somme des contributions du gain de masse en oxygène du fait de la formation 
de la silice et du zircon mais aussi de la perte de masse pouvant provenir de la volatilisation du 
MoO3. Comme montré précédemment (cf §IV-2.d) pour les systèmes multi-couches, la 
croissance du zircon entraine la diminution de l’épaisseur de la couche de silice. Par 
conséquent, celle-ci est une barrière de diffusion moins efficace pour l’oxygène et par 
conséquent cela entraine l’augmentation de la cinétique d’oxydation des particules de MS. Il 
faut aussi considérer que le zircon peut aussi agir comme une barrière de diffusion pour 
l’oxygène et diminuer la cinétique d’oxydation des particules de MS selon que le coefficient de 
diffusion de l’oxygène est inférieur ou supérieur à celui dans la silice. 
 
b. Influence du bore sur le comportement en oxydation cyclique de 
composites YPSZ+20MS/MS2B 
 
Des échantillons composites YPSZ+20MS (densité relative de 98,2 %) et YPSZ+20MS2B 
(densité relative voisine de 100 %) ont été préparés par SPS à une température de 1500  C, un 
temps de maintien de 20 minutes et une pression de 100 MPa. La microstructure de ces 
composites est présentée dans le Chapitre III. La densité relative des composites avec 
particules MS et MS2B sont respectivement 98,2 % et 100 %. Un essai de thermogravimétrie 
cyclique a été réalisé sur ces composites à l’aide de la thermobalance multi-têtes TM05 (voir 
Chapitre II). Un cycle consiste en une montée en température de la température ambiante à 
une température de 1100 °C en moins de dix minutes, un maintien d’une heure à cette 
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température suivi d’un refroidissement jusqu’à température ambiante pendant une heure (flux 
: 8 ml.min-1 pour chaque échantillon). Les variations des masses nettes des composites 
YPSZ+20MS et YPSZ+20MS2B sont données dans la Figure IV- 16.  De même que 
précédemment, la surface totale réactive des particules a été déterminée par analyse d’images 




Figure IV- 16 Evolution de la variation de masse nette des composites YPSZ+20MS et 
YPSZ+20MS2B au cours de l’essai de thermogravimétrie cyclique réalisé sous flux d’air sec 
synthétique à 1100 °C. 
L’ajout nominal de 2% massique de bore permet d’augmenter le gain de masse d’un facteur 3,8 
(après 85 cycles) par rapport au composite YPSZ+20MS. De plus, la courbe de variation de 
masse nette du composite YPSZ+20MS2B présente une allure en cloche. Pour ce même 
composite, il est intéressant de noter qu’une perte de masse apparait au-delà de 70 cycles. Cela 
implique un régime d’oxydation différent avec une volatilisation accélérée d’oxydes de 
molybdène et/ou d’oxydes de bore. La microstructure du composite YPSZ+20MS à l’issue de 
l’essai de thermogravimétrie cyclique (Figure IV- 17) est proche de celle observée pour le 
composite YPSZ+20MS poreux (16 % de porosité) présenté précédemment (cf §IV-3.a). En 
effet, une couche continue de silice recouvre les particules de MS, du zircon se forme au niveau 
des joints de grains de la matrice en zircone avec une épaisseur moyenne de 0,6 µm et à des 
distances allant jusqu’à 8/9 µm des particules de MS. La microstructure est homogène dans le 
composite, que ce soit aux bords ou à cœur. 
 





Figure IV- 17 Vue en coupe (MEB en mode BSE, EHT: 15 kV) du composite YPSZ+20MS à 
l’issue de l’essai de thermogravimétrie cyclique réalisé sous flux d’air sec synthétique à 
1100 °C. 
Dans le cas du composite YPSZ+20MS2B (Figure IV- 17), la microstructure obtenue est plus 
hétérogène. On peut observer de nombreuses fissures à la surface de l’échantillon mais aussi à 
cœur. Une augmentation de volume de l’échantillon de l’ordre de 14 % imputable à la formation 
de silice (rapport de Pilling-Bedworth (PBR) de 2,1) et probablement d’oxydes de molybdène 
(PBR= 2,1 pour MoO2) est observée. Pour la zircone quadratique, le volume molaire Vm est de 
20,4 cm3 [17]. Il est de 39,3 cm3 [17] pour le zircon et de 28,9 cm3 [17] pour la silice. On peut 
donc en déduire que la formation de zircon suivant la réaction équimolaire entre la zircone et 
la silice doit s’accompagner d’une réduction de volume de 20%. Cependant il faut aussi 
considérer la différence relative entre les valeurs des coefficients de dilatation de la zircone 
(10,5x10-6 °C-1), du zircon (5,0 x10-6 °C-1), de la silice (0,5 x10-6 °C-1), du MoSi2 (8,1 x10-6 °C-1). 
Le zircon formé à haute température est en traction, mais lors du refroidissement cette traction 
va être réduite parce qu’il se contacte moins que ZrO2 et le MoSi2. Les contraintes de croissance 
des oxydes conjuguées aux contraintes d’origine thermique sont donc responsables de la 
formation de fissures. Près de la surface, sur une épaisseur d’une centaine de microns, on peut 
observer quelques fissures ainsi que des particules de MS2B recouvertes d’une couche de silice. 
La zone sous-jacente (Figure IV- 18 c)) présente une microstructure constituée de zircone dans 
une matrice de zircon. La présence de trous confirme que des particules se sont totalement 
oxydées en silice et en oxydes de molybdène. De nombreuses fissures sont aussi observables 
dans cette zone. En se rapprochant du cœur de l’échantillon, on peut observer une zone dans 
laquelle des nombreuses particules subsistent et la présence en quantité relativement 
importante de silice et de zircon.  
 




Figure IV- 18 Vue en coupe (MEB en mode BSE, EHT: 15 kV) du composite YPSZ+20MS2B à 
l’issue de l’essai de thermogravimétrie cyclique mettant en évidence l’endommagement du 
composite par fissuration. 
L’observation à plus fort grossissement couplé à de l’analyse EDS nous permet de mettre 
évidence la présence d’oxydes de molybdène (MoO2) sous forme de nodules dans la silice 
recouvrant la surface des particules de MS2B (Figure IV- 19). On observe aussi une couche de 
Mo5Si3 autour des particules de MS2B ce qui nous indique que la couche composite de silice et 
de MoO2 est suffisamment protectrice (autrement dit que la PO2 à l’interface SiO2/Mo5Si3 est 
suffisamment faible) pour limiter l’oxydation du molybdène. Il existe un gradient d’activité en 
oxygène dans la couche de silice qui est fixée par les PO2 d’équilibres aux interfaces 
ZrSiO4/SiO2 et SiO2/Mo5Si3. Cependant, on se doit de considérer que le molybdène peut aussi 
diffuser dans la silice et peut ainsi s’oxyder une fois que l’activité en oxygène dans la silice est 
suffisamment élevée. Il peut donc y avoir conjointement présence de Mo5Si3 et d’oxydes de 
molybdène dans la silice. La Figure IV- 19 a) présente la microstructure correspondant à la 
zone c) de la Figure IV- 18. Les particules sont toutes complètement oxydées et il reste 
uniquement de la zircone et du zircon. Des pointés EDS réalisés dans le zircon mettent en 
évidence la présence de molybdène Figure IV- 19 b).  
 





Figure IV- 19 Vue en coupe (MEB en mode BSE, EHT: 15 kV) du composite YPSZ+20MS2B à 
l’issue de l’essai de thermogravimétrie cyclique réalisé sous flux d’air sec synthétique à 
1100 °C : a) nodules de MoO2 localisés dans la silice et autour d’une particule de MS2B, b) 
présence de zones riches en Mo dans le zircon.  
L’observation directe (Figure IV- 20) d’oxydes de molybdène a été faite dans les parties plus 
froides de la thermobalance multi-têtes à l’issue d’un essai prolongé de thermogravimétrie 
cyclique réalisé sur un composite YPSZ+20MS2B. La nature des cristaux de MoO3 formés dans 
la thermobalance a été déterminée par diffraction des rayons X. Au cours du cyclage, des 
oxydes de molybdène (Figure IV- 2) se sont volatilisés et se sont condensées dans les parties 
plus froides de l’équipement (température de fusion du MoO3 : 795 °C). Au cours de cet essai, 
la circulation de gaz se faisait du bas vers le haut. Cette configuration mise en place au cours 
du développement de l’équipement permettait de limiter les perturbations au niveau du signal 
de masse. Des essais réalisés au cours de cette étude ont permis de montrer que le changement 
de sens d’écoulement du gaz, c’est-à-dire du haut vers le bas plutôt que du bas vers le haut, ne 
modifie pas le signal de masse. Par conséquent, les essais suivants ont été réalisés avec un flux 
de gaz allant du haut vers le bas. Cette configuration présente l’intérêt de préserver la tête de 
la thermobalance d’une éventuelle contamination mais aussi d’éviter la formation de cristaux 
de MoO3 sur les tiges de platine qui pourrait fausser la mesure de masse. 
 




Figure IV- 20 Formation de cristaux de MoO3 dans les zones plus froides de la 
thermobalance multi-têtes et observations au MEB (mode BSE, EHT: 15 kV) de ces cristaux. 
Une vue en coupe au MEB d’un composite YPSZ+20MS2B après un essai de 
thermogravimétrie cyclique (1100 °C, air sec synthétique) est donnée dans la Figure IV- 21. On 
peut observer, au niveau des joints de grains de la matrice, du zircon d’une épaisseur moyenne 
de 0,45 µm. Pour le composite YPSZ+20MS2B après 30 cycles, tous les joints de grains de la 
zircone semblent être remplis de zircon contrairement au composite YPSZ+20MS après 90 
cycles. Si on compare les deux composites après 90 cycles, l’épaisseur de zircon dans le cas du 




Figure IV- 21 Vue en coupe (MEB en mode BSE, EHT: 15 kV) du composite YPSZ+20MS2B 
après 30 cycles à 1100 °C sous flux d’air sec synthétique.  
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Un mécanisme réactionnel simplifié, en plusieurs étapes, peut être proposé pour décrire le 
comportement en oxydation cyclique des composites YPSZ+20MS2B et YPSZ+20MS. Tout 
d’abord, un gain de masse élevé est observé pour les premiers cycles avec formation rapide 
d’un mélange silice/oxyde de bore autour des particules de MS2B. A cela s’ajoute la diffusion 
rapide du silicium aux joints de grains de la zircone après dissociation de la silice à l’interface 
silice/zircone. Une fois la limite de solubilité du silicium dans la zircone atteinte, le zircon 
commence à se former au niveau des joints de grains de la zircone ou à l’interface silice/zircone. 
Un régime stationnaire s’établit alors avec croissance de la couche de silice contrôlée par la 
diffusion de l’oxygène dans la couche de silice (avec ajout d’oxydes de bore et de molybdène). 
Le mélange silice/oxyde de bore agit alors comme une couche protectrice vis-à-vis de 
l’oxydation pour les particules de MS2B, cependant beaucoup moins efficace que celle formée 
autour des particules de MS. Cela se traduit par un gain de masse beaucoup plus élevé pour le 
composite YPSZ+20MS2B en comparaison avec le composite YPSZ+20MS. Au cours de ce 
régime, on peut supposer que la volatilisation des oxydes de Mo et de B peut se faire par 
d’éventuelles microfissures ou à travers la silice amorphe mais reste limitée. Les particules 
incorporées dans le composite présentent une distribution granulométrique importante. Dans 
le cas des particules plus petites, le rapport surface réactive sur volume de particule est plus 
élevé que pour les particules plus grosses. Ce rapport est inversement proportionnel au 
diamètre des particules et augmente d’un facteur 10 lorsque le diamètre des particules 
augmente de 2 µm à 20 µm. En effet, on peut observer (Figure IV- 21) que les particules plus 
petites sont complètement transformées en Mo5Si3 (phase claire) ce qui indique un 
appauvrissement important de la particule en silicium. L’oxydation du Mo5Si3 des petites 
particules selon l’Equation IV- 20 entraine la formation importante d’oxydes de molybdène et 
de bore dans le matériau. Ces oxydes sont alors probablement piégés dans la silice. La 
formation de silice du fait de l’oxydation des particules de MS mais surtout des particules de 
Mo5Si3 conjuguée à la formation de zircon en quantité importante entraine le développement 
de contraintes de croissance au sein du matériau, auxquelles s’ajoutent les contraintes 
d’origine thermique générées par les différences relatives des coefficients de dilatation des 
phases en présence au cours du cyclage. Ces contraintes génèrent des fissures créant ainsi un 
réseau au sein du matériau ce qui permet la volatilisation importante d’oxydes de molybdène 
et de bore. Cela se traduit par une perte de masse sur la courbe de thermogravimétrie visible 
après un nombre de cycles élevé. De plus, en détériorant la couche protectrice de silice autour 
des particules, l’oxydation de celle-ci se fait avec une cinétique plus élevée. Cela engendre la 
consommation complète des particules et la formation d’une microstructure zircone/zircon 
comme observée dans la Figure IV- 19 b). Dans le cas du composite YPSZ+20MS, il est 
probable que la formation de zircon et de silice ne soit pas suffisamment importante pour 1) 
générer des contraintes suffisantes pour entrainer la fissuration du matériau, 2) épuiser 
suffisamment les particules en Si pour que leur oxydation devienne non protectrice. 
Il est intéressant de noter que le régime d’oxydation des particules avec une cinétique élevée et 
la volatilisation importante d’oxydes de molybdène et de bore est proche de ce qui est escompté 
dans le mécanisme de cicatrisation proposé par Sloof et al. [20]. Cependant, cela met aussi en 
évidence la nécessité de revêtir les particules par une couche assurant un rôle protecteur vis-
à-vis de l’oxydation afin d’éviter la formation de fissures du fait de l’oxydation spontanée des 
particules et bien sûr la formation du zircon.  
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c. Influence des éléments d’alliage, du cyclage et de la PO2 
 
Les variations de masse nette des composites YPSZ+20MS2A et YPSZ+20MS2B2A au cours 
des essais de thermogravimétrie cyclique sont données dans la Figure IV- 22. La prise de masse 
du composite YPSZ+20MS2A présente la même allure que celle du composite YPSZ+20MS 
mais avec une prise de masse initiale légèrement plus élevée. Aucune perte de masse initiale 
n’est observée contrairement à ce qui est observé pour le fritté de MS2A. Cela implique que la 
volatilisation des oxydes de molybdène est très limitée du fait de l’absence de chemin de 
diffusion (pores interconnectés) au sein de la matrice en zircone. L’ajout cumulé de bore et 
d’aluminium s’accompagne d’une prise de masse élevée. En comparaison avec le composite 
YPSZ+20MS2B, la variation de masse nette du composite YPSZ+20MS2B2A ne présente pas 
une allure en cloche ce qui indique que la perte de masse par volatilisation d’oxydes de bore et 
de molybdène est beaucoup plus faible du fait d’un endommagement par fissuration qui est 
probablement moindre.  
 
 
Figure IV- 22 Evolution de la variation de masse nette des composites avec ajout de bore 
et/ou d’aluminium au cours des essais de thermogravimétrie cyclique réalisés sous flux 
d’air sec synthétique à 1100 °C. 
La Figure IV- 23 met en évidence l’influence du cyclage sur le comportement en oxydation d’un 
composite YPSZ+20MS2B. Le gain de masse nette est 1,5 fois plus élevé dans le cas du cyclage 
que dans le cas d’un essai isotherme. Cela suggère que le cyclage génère probablement la 
formation de microfissures rompant partiellement la couche de silice-oxyde de bore située 
autour des particules de MS2B et la rendant ainsi moins protectrice vis-à-vis de l’oxydation. 
Ceci est en accord avec les observations en coupes transverses réalisées sur les composites 
après les essais de thermogravimétrie montrant un endommagement par fissuration plus 
important en cyclage qu’en régime isotherme. 






Figure IV- 23 Influence de la PO2 (1 Bar et 1 mBar) et du cyclage sur la variation de masse 
nette de composites YPSZ+20MS2B 
Une deuxième expérience de cyclage thermique a été réalisée sous vide (P=1 mBar) afin de faire 
varier la pression partielle d’oxygène. La diminution de la pression partielle en oxygène 
(P=1 mBar) entraine une diminution du gain de masse en thermogravimétrie cyclique ou 
isotherme en comparaison avec les mêmes essais réalisés sous pression atmosphérique 
(P=1,1 Bar). En supposant que les interfaces sont à l’équilibre, la pression partielle d’oxygène 
au-dessus de la couche de silice est fixée par la pression d’équilibre du couple SiO2/ZrSiO4. La 
pression partielle en dessous de cette même couche est fixée par l’équilibre SiO2/MoSi2 ou 
SiO2/Mo5Si3. Par conséquent, une diminution de la Po2 dans l’atmosphère de la thermobalance 
ne doit pas avoir d’effet sur la cinétique de croissance de la silice. Si on fait l’hypothèse que la 
croissance du zircon est contrôlée par la diffusion du silicium dans les lacunes de silicium 
(V’’’’Si) présentes dans le zircon. L’ajout d’oxygène dans le zircon peut s’écrire, pour un semi-
conducteur de type p et en utilisant la notation de Kröger et Vink:  
 
ÈÉÈ = [ÊËÌÀÀÀÀ]  [ÊÍÎÀÀÀÀ]  Ï[Ð]  Ñ[ÉÉÒ] Equation IV- 23 
 
Avec [6ÓiÀÀÀÀ] et [6e&ÀÀÀÀ] les concentrations en lacunes de zirconium, respectivement de silicium et [Ð]  la concentration en trous.  
L’électro-neutralité au sein du zircon s’écrit : 
 
Ð = ÑÔ[ÊËÌÀÀÀÀ]  [ÊÍÎÀÀÀÀ]Õ = 	Ï[ÊÍÎÀÀÀÀ]								(Ö×Ì	[ÊËÌÀÀÀÀ] = [ÊÍÎÀÀÀÀ]) Equation IV- 24 
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La constante de formation de la réaction décrite par l’Equation IV- 23 est donnée par: 
 
Ø =	 [ÊÍÎÀÀÀÀ]È. [Ð] Ï(ÙÉÈ)È  Equation IV- 25 
 
La combinaison des Equation IV- 24 et Equation IV- 25 permet d’obtenir l’expression de la 
concentration en lacunes de silicium en fonction de la pression partielle d’oxygène à l’interface 
ZrSiO4/ZrO2.  
 
[ÊÍÎÀÀÀÀ] 	= 	uØ. (ÙÉÈ)ÈÏÏ v
ÚÚÛ
 Equation IV- 26 
 
Si on fait l’hypothèse que l’interface ZrSiO4/ZrO2 est à l’équilibre alors la PO2 à cette interface 
évolue avec le changement de pression à l’intérieur de l’équipement. Une diminution de la 
pression de 1,1 Bar à 1 mBar entraine alors une diminution de la concentration en lacunes de 
silicium d’un facteur 4 et donc un ralentissement de la cinétique de formation du zircon. Cela 
est confirmé par des observations en microscopie électronique à balayage de coupes 
transverses d’échantillons de YPSZ+20MS2B après essais de thermogravimétrie isotherme 
sous 1,1 et 10-3 bars.  
 
d. Influence de la porosité 
 
Afin d’obtenir des composites les plus denses possible, de la poudre de zircone (tosoh TZ3Y, 
voir Chapitre II §1.a.ii)) a été mélangée avec des particules de MS ou MS2B et frittée à 1300 °C 
pendant 30 minutes sous une pression uniaxiale de 100 MPa. L’utilisation de cette poudre, 
plutôt que la poudre de zircone broyée Amperit 827.774, permet d’obtenir un meilleur frittage 
au niveau des joints de grains de la zircone et ainsi de limiter la formation de zircon aux joints 
de grains de la zircone (Figure IV- 25). Les variations de masses nettes d’échantillons 
composites de YPSZ+20MS/MS2B et YPSZ(tosoh)+5MS/MS2B sont présentées dans la Figure 
IV- 24. Des gains de masses plus élevés sont observés pour les composites avec une densité 
relative de 80% et proche de 100 % que pour les composites préparés à partir de cette zircone 
(densité relative : 100 %). La perte de masse pour l’échantillon YPSZ(Tosoh)+5MS indique la 
volatilisation d’oxydes de molybdène. 
 





Figure IV- 24 Influence de la porosité et du bore sur la variation de masse nette de 
composites préparés par SPS (cycles d’une heure à 1100 °C sous flux d’air synthétique).  
Des clichés MEB représentatifs des composites YPSZ(tosoh)+5MS/MS2B sont donnés dans la 
Figure IV- 25. On peut observer la formation de couches continues de silice et de zircon autour 
des particules de MS2B et MS mais surtout l’absence de zircon aux joints de grains de la 
zircone. On s’approche du schéma observé dans le cas des échantillons multi-couches après 
recuit sous flux d’air sec synthétique. Dans le cas du composite YPSZ(tosoh)+5MS on peut 
aussi observer une couche continue de Mo5Si3 entre la particule de MS et la couche de silice.  
 
 
Figure IV- 25 Vue en coupe (MEB en mode BSE, EHT: 15 kV) des composites 
YPSZ(tosoh)+5MS et YPSZ(tosoh)+5MS2B après plusieurs cycles à 1100 °C sous flux d’air 
sec synthétique. 
Il est intéressant de noter la présence de nombreuses fissures cicatrisées pour l’échantillon 
composite de YPSZ(tosoh)+5MS2B après 182 cycles (Figure IV- 26). Des fissures se forment 
dans le composite au cours du cyclage du fait des contraintes générées dans le matériau. Quand 
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celles-ci traversent des particules, ces particules s’oxydent jusqu’à consommation totale du 
molybdène et du silicium pour former de la silice qui vient remplir les fissures. Le comblement 
de la fissure par la silice est facilité par l’augmentation du volume provenant de la formation 
de silice à partir du MS (PBR : 2,1). Conjointement à cela, le molybdène s’oxyde pour former 
des oxydes volatils qui s’échappent, sous forme gazeuse, à travers la fissure remplie de silice 
peu visqueuse. Une fois que le molybdène et le silicium sont consommés, il ne reste plus qu’un 
trou (voir Figure IV- 26 a)). La fraction volumique des particules est relativement faible en 
comparaison avec celle des autres composites testés, à savoir 20 % volumique. Cependant, du 
fait de l’absence de porosité dans le matériau, la quantité de silice nécessaire pour combler la 




Figure IV- 26 Cicatrisation de fissures au sein d’un composite YPSZ(tosoh)+5MS2B après 
182 cycles à 1100 °C (cycles d’une heure à 1100 °C sous flux d’air synthétique).  
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Le comportement en oxydation de ce type de composite étant proche de celui du cas « idéal » 
représenté par les systèmes multi-couches YPSZ/MS ou MS2B/YPSZ, il est possible de 
modéliser l’oxydation de ce matériau et d’obtenir des informations relatives aux constantes de 
formation de la silice, du zircon et de volatilisation d’oxydes de molybdène et de bore à partir 
d’observations au MEB et de l’analyse des courbes de variations de masses nettes obtenues à 
l’issue des essais de thermogravimétrie cyclique. Dans ce qui suit est décrit la méthodologie 
suivie pour déterminer ces différentes constantes par ajustements numériques. 
 
e. Modélisation cinétique 
 




La modélisation sur les multi-couches (voir Chapitre IV §2.d) nous a permis d’obtenir une 
relation entre la croissance de la couche de silice dans un système YPSZ/MS (ou MS2B), la 
formation de silice sur un substrat MS ou MS2B sans zircon et la croissance du zircon 
(Equation IV- 27). Une représentation schématique du système multi-couches construite et 
discutée précédemment est représentée dans la Figure IV- 27. 
 
 
Figure IV- 27 Représentation schématique des réactions et transports d’espèces associés à la 
formation de silice et de zircon au cours de l’oxydation des multi-couches. 
 
dx)dt ¬∑	 = dx)dt ¬	 − dx)dt ¬¯	 = k)2. x) − k2. x .
V±²³bV´µ±²³¶ 		 Equation IV- 27 
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Avec V±²³b(28,9 cm3.mol-1) et V´µ±²³¶ (40,2 cm3.mol-1) le volume molaire de la silice et du zircon. 
On considère ici que la contribution des oxydes de B et de Mo à l’épaississement de la couche 
de silice est négligeable. Les épaisseurs des couches d’oxydes, à savoir la silice et le zircon, 
peuvent être converties en gain de masse. Le gain de masse provient de l’oxygène nécessaire à 
la formation de la silice (Δm1) mais aussi du zircon (Δm2). La relation entre la variation de 
masse des différentes couches d’oxydes et les épaisseurs est données par : 
 
Δm) = ). -e&b . 2.dde&b = ). A		et 
 Equation IV- 28 
		Δm = . -Óie&¶ . 2.ddÓie&¶ =	. B 
 
Avec -e&b (2,65 g.cm-3) et -Óie&¶  (4,56 g.cm-3) la masse volumique de la silice, respectivement 
du zircon et MO (16 g.mol-1), M±²³b (60 g.mol-1), M´µ±²³¶  (183,2 g.mol-1) les masses molaires de 
l’oxygène, de la silice et du zircon. De même, la conversion entre les constantes paraboliques 
en épaisseur (k) et en masse (kw) est donnée dans l’Equation IV- 29 
 
2) =	2)àÇ 	g	2 =	2
à
T  Equation IV- 29 
 
En injectant les expressions des gains de masse en oxygène (Equation IV- 28) et des constantes 




2. Δ.) −	 2
à
2. Δ. . AT . α			 Equation IV- 30 
 
avec α = V±²³b/V´µ±²³¶. Le gain de masse par unité de surface de la poudre de MoSi2(Al, B), noté 
∆m, mesuré au cours de l’essai de thermogravimétrie peut être relié au gain de masse en 
oxygène pour les différentes couches d’oxydes, à savoir la silice (∆m1) et le zircon (∆m2). Nous 
avons montré que l’oxydation des composites peut s’accompagner d’une perte de molybdène 
et de bore (∆m3) par formation puis volatilisation d’oxydes de molybdène et de bore. La 
volatilisation étant un processus interfacial, la cinétique de perte de masse (∆m3) du 
molybdène suit une cinétique de type ∆m3=k¥á.t avec k¥á la constante linéaire de volatilisation 
des oxydes de molybdène exprimée en mg.cm-2.s-1. La variation de masse (∆m) mesurée par 
thermogravimétrie est donnée par l’Equation IV- 30. 
 
Δ. = Δ.)  Δ. − Δ.¥ = 	Δ.)  	­2à.  − 2¥à.  Equation IV- 31 




La combinaison de l’Equation IV- 30 et l’Equation IV- 31 permet d’obtenir les équations 
suivantes : 
 
9âΔ. − ­2à.   2¥à . ã9 = 2)
à
2. âΔ. − ­2à.   2¥à. ã −	
2à2.­2à.  .
AT . α Equation IV- 32 
 
9Δ.9 = 	 2)
à





 . AT .  − 2¥à Equation IV- 33 
 
La dérivée temporelle de la variation de masse nette peut alors être écrite comme une 
combinaison des différentes constantes k1, k2 et k3.  
 
9Δ.9 = 	 2)
à
2. âΔ. − ­2à.   2¥à. ã  
12 .ä2
à
 . A1 − AT . C − 2¥à Equation IV- 34 
 
L’Equation IV- 34 n’admet pas de solution simple, cependant il est possible de déterminer des 
valeurs de k1w, k2 w et k3 w en effectuant un ajustement numérique de la courbe de variation de 
masse nette expérimentale obtenue pour le composite étudié. Cela consiste à reconstruire une 
courbe simulée à partir de l’Equation IV- 34, pour chaque pas de temps dt et d’ajuster de 
manière automatique les constantes pour s’approcher par itérations successives au plus près 
de la courbe expérimentale. La masse nette de l’échantillon (∆mt) à l’instant t s’écrit comme la 
somme de la masse nette à l’instant ti avec t>ti et de la variation de masse nette d∆m pour un 
intervalle de temps dt. 
 
Δ.k = Δ.kV  9Δ.9t . 9t Equation IV- 35 
 
Le pas de calcul dt est tel que dt=t-ti et correspond par exemple au pas entre deux mesures 
expérimentales successives de la variation de masse nette. Nous avons choisi un pas de 3600 
secondes environ. Nous avons choisi d’utiliser un algorithme évolutionnaire accessible dans le 
solveur du logiciel Excel afin de déterminer les valeurs des constantes. Le critère d’optimisation 
est la minimisation de la somme des carrés des résidus (y), avec y = min∑ (ΔmMæ¯èèéê −ë(ëìºíîïë(ΔméOéµ²éðéê). Une somme simple des résidus permettrait aussi d’obtenir une valeur de y 
proche de zéro par moyenne de résidus  (ΔmMæ¯èèéê − ΔméOéµ²éðéê) positifs et négatifs. 
Cependant, plusieurs jeux de paramètres (k1w, k2w, k3w) permettent d’ajuster la courbe simulée 
à la courbe expérimentale. Ces jeux de paramètres correspondent à des minimums locaux. 
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Pour cette raison, il est nécessaire de vérifier le sens physique des constantes optimisées en 
confrontant les résultats obtenus à une autre donnée expérimentale. Il a donc été choisi 
d’observer les matériaux composites après l’essai de thermogravimétrie en coupes transverses 
afin d’évaluer l’épaisseur moyenne des deux couches d’oxydes, à savoir la silice ou le zircon. 
Pour faciliter la détermination d’un jeu de constantes adéquat, il a été choisi arbitrairement de 
fixer la constante de formation du zircon 2à à partir des observations en coupes transverses. 
Dans ce qui suit, les constantes fixées seront indiquées par une étoile (*) en exposant.   
 
2. Résultats : Composite YPSZ(Tosoh)+5MS2B 
 
Une valeur de ká* égale à 5,1x10-8 mg2.cm-4.s-1 est obtenue à partir du tracé de la courbe x²=f(t) 
pour la formation du zircon (Figure IV- 28). Cette constante étant fixée, l’ajustement 
numérique est effectué entre le 1er cycle et le 50ème cycles en modifiant les constantes k)á  et k¥á  
afin de se rapprocher au plus près de la courbe expérimentale. La reconstruction de la courbe 
de variation de masse (∆m modèle) nette donnée par le modèle est représentée dans la Figure IV- 
29. On peut observer un bon accord entre la courbe ∆m expérimental et ∆m modèle. Une valeur de k1w 
égale à 1,6x10-7 mg2.cm-4.s-1  est obtenue. Sont aussi représentées les contributions de l’oxygène 
contenu dans la silice et la moitié de l’oxygène contenu dans le zircon au gain de masse de 
l’échantillon et la perte de masse par volatilisation des oxydes de bore et de molybdène. La 
perte de masse par volatilisation n’est pas négligeable comme on peut l’observer sur la Figure 




Figure IV- 28 Evolution de x2² (en µm²) en fonction du nombre de cycles à 1100 °C sous flux 
d’air sec synthétique. Les barres d’erreurs correspondent à l’écart type obtenu pour la 
mesure des épaisseurs de zircon. 






Figure IV- 29 Reconstruction de la courbe de variation de masse nette du modèle et des 
contributions de la silice, du zircon et de la volatilisation des oxydes de molybdène et de 
bore à la variation de masse nette de l’échantillon.  
Maintenant, si on utilise la valeur de constante k1w déterminée (1,6x10-7 mg2.cm-4.s-1) par 
l’ajustement numérique pour prédire une épaisseur de silice formée, on obtient une valeur de 
0,95 µm après 28 cycles. Dans ce cas, l’épaisseur calculée correspond à celle qui serait obtenue 
dans le cas de la croissance de silice sur un substrat de MS ou MS2B seul sans croissance de 
zircon. Pour évaluer l’épaisseur de silice réelle dans le composites il est nécessaire de recalculer 
kappw à partir des valeurs de k1w et k2w* (Equation IV- 15). On obtient alors une valeur kappw égale 
à 8,9x10-8 mg2.cm-4.s-1, ce qui correspond à une épaisseur de 0,83 µm après 28 cycles. Cette 
valeur est proche de celle mesurée expérimentalement (0,76 µm, voir Figure IV- 30 gauche)). 
Pour des durées plus longues (nombre de cycles supérieur à 50 cycles) la courbe ∆m modèle 
est nettement en dessous de la courbe ∆m exp (Figure IV- 30 b)). Cela implique qu’il y a une 
diminution de la perte de masse par volatilisation d’oxydes de molybdène et ou de bore et par 
conséquent un régime d’oxydation différent de celui observé pour des durées plus courtes. 
L’ajustement numérique pour des durées supérieures à 50 cycles ne permet donc pas d’obtenir 
des constantes k1w et k3w en accord avec les mesures des épaisseurs de silice. Ce modèle décrit 
bien l’oxydation de ce composite si on considère que des oxydes de Mo/B se volatilisent tout 
au long de l’expérience par de microfissures ou au niveau des particules présentent à la surface 
et que cette volatilisation est limitée jusqu’à une 50ène de cycles. Ce modèle n’est plus adapté 
pour les temps plus longs, probablement du fait d’un endommagement plus important par 
fissuration. 
 




Figure IV- 30 (Gauche) Evolution de l’épaisseur de silice x1² (en µm²) en fonction du nombre 
de cycles à 1100 °C et prédictions de celle-ci à partir des constantes déterminées par le 
modèle (k1 et kapp). (Droite) Reconstruction de la courbe de variation de masse nette du 
modèle (NB : l’ajustement numérique est réalisé entre des bornes correspondant à un 
nombre de cycles et illustrées sur le graphique par des segments bleus). 
 
3. Résultats : Composite YPSZ(Tosoh)+5MS 
 
La courbe x²=f(t) pour la croissance du zircon autour des particules de MS est présentée dans 
la Figure IV- 31. La valeur de la constante parabolique de croissance du zircon 2à* obtenue est 
de 2,5x10-8 mg2.cm-4.s-1. Pour ce composite l’ajustement numérique est effectué entre le 1er et 
le 18ème cycle (Figure IV- 32). On peut observer un bon accord entre la courbe ∆m modèle 
reconstruite à partir des constantes obtenues par la modélisation et la courbe ∆m expérimental. Les 
valeurs de 2)à et 2¥à sont respectivement de 7,1x10-8 mg².cm-4.s-1 f et 7,3 x10-7 mg.cm-2.s-1.  
 
 




Figure IV- 31 Evolution de x2² (en µm²) en fonction du nombre de cycles d’une heure à 1100 
°C sous flux d’air sec synthétique. Les barres d’erreurs correspondent à l’écart type obtenu 




Figure IV- 32 Reconstruction de la courbe de variation de masse nette du modèle et des 
contributions de la silice, du zircon et de la volatilisation des oxydes de molybdène à la 
variation de masse nette de l’échantillon. 
L’évolution de l’épaisseur de silice autour des particules calculée à partir de la valeur kapp est 
très proche de celle obtenue expérimentalement par observation des coupes transverses 
(Figure IV- 33 a)). Comme précédemment, la variation de masse nette prédite par le modèle 
pour les temps plus longs (supérieurs à une vingtaine de cycle) est inférieure à celle obtenue 
expérimentalement (Figure IV- 33 b)). On peut donc à nouveau penser que k3w diminue avec 
le temps.  
 




Figure IV- 33 (Gauche) Evolution de l’épaisseur de silice x1² (en µm²) en fonction du nombre 
de cycles à 1100 °C et prédictions de celle-ci à partir des constantes déterminées par le 
modèle (k1 et kapp). (Droite) Reconstruction de la courbe de variation de masse nette du 
modèle (NB : l’ajustement numérique est réalisé entre des bornes correspondant à un 
nombre de cycles et illustrées sur le graphique par des segments bleus). 
Les valeurs des constantes 2+44à  et 2à∗ pour le composite YPSZ(tosoh)+5MS sont très proches 
de celles obtenues pour le fritté de MS et le multi-couches YPSZ/MS. Cependant pour le 
composite YPSZ(tosoh)+5MS2B, la constante  2+44à  est 22 fois plus faible que pour le fritté 
MS2B et 8 fois plus faible que dans le cas du multi-couches YPSZ/MS2B. La constante 
parabolique de formation du zircon pour le composite YPSZ(tosoh)+5MS2B est 12 fois plus 
faible que celle déterminée pour le multi-couches YPSZ/MS2B. Pour les deux composites les 
constantes linéaires de volatilisation des oxydes de molybdène et/ou de bore sont très proches. 
Notons que l’ordre de grandeurs de ces constantes correspond à une perte de masse importante 
comme par exemple pour la volatilisation de la chromine. En effet la constante de volatilisation 
de la chromine (sur massif de chromine) à 1300 °C, déterminée par Zamoum et al. [21], est de 








Tableau IV-  3 Constantes paraboliques de formation de la silice et de volatilisation des 
oxydes de Mo/B déterminées par ajustement numérique des courbes expérimentales pour 
l’oxydation cyclique de composites YPSZ(tosoh)+5MS et YPSZ(tosoh)+5MS2B. Sont aussi 
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k1w (mg2.cm-4.s-1)* 7,1x10-8 1,6x10-7 x 1,0x10-7/2,4x10-6 
Formation de 
ZrSiO4 




k3w (mg.cm-2.s-1) 7,3 x10-7 5,6 x10-7 x x 
 




Dans le cas de l’oxydation d’un composite YPSZ+20MS ou YPSZ+20MS2B moins dense que 
les composites préparés à partir de YPSZ(tosoh), du zircon se forme à la fois entre les grains 
de zircone et la silice mais aussi au niveau des joints de grains de la matrice en zircone. La 
diffusion du silicium provenant de la décomposition de la silice est donc facilitée dans les joints 
de grains de la zircone (plutôt qu’en volume). Cela peut provenir de la présence de porosités 
ou encore la présence de fissures aux joints de grains de la zircone. Le gain de masse provenant 
principalement du zircon aux joints de grains de la zircone, le modèle précédemment décrit 
n’est plus suffisamment représentatif du comportement en oxydation du composite. Il devient 
donc nécessaire de considérer à la fois le gain de masse provenant de la croissance de la silice 
et celui provenant de la croissance du zircon aux joints de grains de la matrice. Une 
représentation schématique est présentée dans la Figure IV- 34.   
 




Figure IV- 34 Représentation schématique des réactions et transports d’espèces associés à 
la formation de silice et de zircon au cours de l’oxydation des composites YPSZ+MS/MS2B 
avec formation de zircon aux joints de grains de la matrice en zircone.  
Dans cette représentation, on considère que l’oxygène provenant de la zircone diffuse dans la 
silice et contribue à la croissance de celle-ci à l’interface SiO2/Mo5Si3. La couche continue de 
Mo5Si3 se forme du fait d’un appauvrissement local en silicium des particules de MS ou MS2B. 
Une partie de la silice se dissocie à une vitesse constante (kd) à l’interface SiO2/ZrSiO4 ou SiO2/ 
ZrO2. Les cations Si4+ peuvent alors diffuser en volume dans le zircon ou encore en surface à 
l’interface SiO2/ZrO2 ou ZrSiO4/ ZrO2. L’oxygène issu de la dissociation de la silice peut ensuite 
diffuser dans la silice du fait du gradient de potentiel chimique au sein de la couche de silice et 
contribuer à entretenir la croissance de cette couche. La croissance de zircon se fait au niveau 
des joints de grains de la zircone. On considère le gain de masse pour le zircon se formant au 
niveau des grains de la zircone (interface ZrO2/SiO2) négligeable devant celui du zircon se 
formant aux joints de grains de la zircone. Le zircon croit à l’interface ZrSiO4/ZrO2 (zone 
hachurée) au niveau des joints de grains de la zircone. Le flux d’oxygène nécessaire à la 
croissance du zircon est assuré par la zircone et le flux de Si4+ est assuré par la diffusion en 
volume dans le zircon mais surtout par la diffusion de surface (interface ZrSiO4/ZrO2). Il a été 
observé que le zircon se forme très rapidement dans les joints de grains de la zircone au cours 
des premiers cycles et continue à croitre latéralement (voir Figure IV- 19 et Figure IV- 21).  
L’évolution de l’épaisseur de SiO2 peut s’écrire comme étant la somme de la contribution de 
deux termes : la production de silice contrôlée par la diffusion de l’oxygène dans la silice avec 
une constante parabolique k1 et la destruction de celle-ci à une vitesse constante kd.  
 
9)9 = 2)2. ) − 2h Equation IV- 36 
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Avec k1 (cm-2.s-1) correspondant à la croissance parabolique de silice sur un substrat MS ou 
MS2B en l’absence de zircone et kd (cm.s-1 ) la constante linéaire de destruction de la silice. La 
solution de l’Equation IV- 36 est obtenue en effectuant une décomposition en éléments simples 
du terme à droite du signe égal.  
 
2. )2) − 2. 2h . ) . 9) = 9 <=> A  ó2) − 2. 2h . )C . 9) = 9 Equation IV- 37 
 
Avec a=-1/kd et b=k1/kd. En faisant l’hypothèse que x1=0 à t=0 et après intégration de 
l’Equation IV- 37, on obtient une expression entre le temps d’oxydation et les différentes 
constantes k1 et kd.  Cette équation est aussi connue sous le nom d’équation de Tedmon [22] :  
 
 = 	−2h − 2)2h . ln(2) −
2. 2h2) . ) Equation IV- 38 
 
Taimatsu [23] propose une expression pouvant être utilisée sous forme explicite en gain de 
masse dans le cas d’un oxyde se formant et se volatilisant, par exemple pour la chromine à 
haute température (Cr2O3 + 3/2 O2 = 2 CrO3(g)).  Après développement en série de Taylor du 
terme logarithmique de l’équation de Tedmon et en négligeant les termes d’ordre 4 et plus, on 
obtient : 
 
Δ. = ·24.  − A23  13 . fC . 2o .  Equation IV- 39 
 
Avec kp la constante parabolique de formation de l’oxyde, kv la constante linéaire de 
volatilisation et f la fraction massique de l’élément métallique dans le composé qui se volatilise. 
Pour rendre compte de la volatilisation de la chromine, Berthod [24] propose une équation 
différentielle tenant compte de la masse mesurée par thermogravimétrie et des constantes 
relatives à la croissance/volatilisation simultanée de la chromine et pouvant être résolue par 
ajustement numérique en traçant m.dm/dt=f(-m). Néanmoins, cette méthode nécessite de 
faire l’hypothèse que la masse de chrome se volatilisant est négligeable devant la masse 
d’oxygène au sein de la couche de chromine.  Plus récemment, Zamoum et al [21] ont proposé 
un modèle permettant de déterminer les constantes kp et kv sans qu’il n’y ait besoin de faire 
l’approximation proposée par Berthod. Dans ce modèle, les auteurs obtiennent une expression 
dans laquelle la variation de masse (dm/dt) est une fonction linéaire de 
)(õ#¨ö÷ø..k) avec B une 
constante sans unité et kv la constante de volatilisation. Un ajustement numérique de kv permet 
alors de déterminer les valeurs des deux constantes kp et kv.  
Dans ce qui suit, une méthode d’ajustement numérique proche de celle décrite dans le modèle 
précédent a été utilisée pour déterminer les cinétiques respectives de croissance et de 
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dissolution de la silice à partir des variations de masses obtenues par thermogravimétrie 
cyclique.  
Si on considère la variation de masse due à l’oxygène contenu dans la silice, on peut alors 
écrire : 
 
Δm) = ). -e&b . 2.dde&b = ). A Equation IV- 40 
 
Avec M³	(16,0	g.molD)), M±²³b (60,1 g.mol-1) les masses molaires respectives de l’oxygène et de 
la silice. La conversion entre les constantes paraboliques en épaisseur (k) et en masse (kw) est 
donnée par  
 
2) =	2)àÇ 	g	2h =	2h
à
Ç  Equation IV- 41 
 
Avec k)á en mg².cm-4.s-1 et ká¯ en mg.cm-2.s-1. En injectant les expressions des gains de masse 
en oxygène (Equation IV- 40) et des constantes paraboliques (Equation IV- 41) dans l’Equation 




2. Δ.) −	2hà Equation IV- 42 
 
L’expression de la masse mesurée (∆m) par thermogravimétrie est donnée par l’équation 
suivante :  
 
Δ. = Δ.)  Δ. − Δ.¥ = 	Δ.)  2hà. 	 − 2¥à. 				 Equation IV- 43 
 
Avec k¥á la constante linéaire de volatilisation des oxydes de molybdène exprimée en mg.cm-
2.s-1. En combinant l’Equation IV- 42 et l’Equation IV- 43, on obtient l’expression de la 
variation de masse mesurée par thermogravimétrie en fonction de la constante parabolique de 
formation de la silice (k)á), de la constante linéaire de destruction de la silice (ká¯) et de la 
constant de volatilisation des oxydes de molybdène :  
 
9Δ.9 = 	 2)
à
2. (Δ.  (2¥à − 2hà). ) − 2¥à Equation IV- 44 
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La détermination des trois constantes est réalisée par ajustement numérique sur les courbes 
de gains de masse mesurée expérimentalement par thermogravimétrie en utilisant la méthode 
décrite précédemment et l’Equation IV- 44. Cependant, contrairement au modèle précédent, 
aucune constante n’est fixée au préalable. C’est-à-dire que les trois constantes sont 
déterminées par ajustement numérique de la courbe expérimentale de variation de masse.   
 
2. Résultats : composite YPSZ + 20MS et YPSZ + 20MS2B 
 
Les reconstructions des courbes de variations de masses nettes données par le modèle sont 
représentées dans la Figure IV- 35. Pour le composite YPSZ+20MS la courbe reconstruite est 
confondue avec la courbe expérimentale ce qui indique que le modèle décrit bien le 
comportement en oxydation de ce composite. Un bon accord entre les courbes modélisées et 
les courbes expérimentales est aussi observé pour les composites denses et poreux de 
composition YPSZ+20MS2B. Pour le composite dense, le modèle n’est plus approprié pour 
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Figure IV- 35 Courbes expérimentales et reconstructions des courbes de variations de 
masses nettes du modèle (NB : l’ajustement numérique est réalisé entre des bornes 
correspondant à un nombre de cycles et illustrées sur le graphique par des segments bleus). 
Les contributions de la silice et du zircon (terme relatif à la destruction de la silice) au gain de 
masse de l’échantillon ainsi que la perte de masse par volatilisation d’oxydes de molybdène 
et/ou de bore pour les différents composites sont données dans la Figure IV- 36. On peut 
observer une perte de masse par volatilisation plus importante pour le composite 
YPSZ+20MS2B poreux. De manière générale, l’ajout de bore augmente la perte de masse par 
volatilisation, probablement par formation et volatilisation combinée d’oxydes de molybdène 
et de bore. La contribution relative de la constante kdw par rapport aux constantes k1w et k3w est 
plus élevée dans le cas du composite YPSZ+20MS.  





Figure IV- 36 Reconstructions des courbes de variations de masses nettes du modèle et des 
contributions de la croissance de la silice, du zircon et de la volatilisation des oxydes de 
molybdène et de bore à la variation de masse nette de l’échantillon. 
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La valeur de la constante k)á pour le composite YPSZ+20MS est très proche de celle obtenue 
pour le multi-couches YPSZ/MS. Il en est de même pour le composite YPSZ+20MS2B dense. 
Pour le composite poreux, la valeur de k)á*est 4,6 fois plus élevée que celle obtenue pour le 
multi-couches YPSZ/MS2B. Pour les deux composites les constantes linéaires de volatilisation 
des oxydes de molybdène et/ou de bore augmentent avec l’ajout de bore et l’augmentation de 
la porosité. Celles-ci sont 1,8 fois, respectivement 17,3 fois plus élevées que celles déterminées 
pour les composites YPSZ(tosoh)+5MS/MS2B à l’aide du premier modèle. 
Tableau IV-  4 Constantes paraboliques de formation de la silice et de volatilisation des 
oxydes de Mo/B déterminées par ajustement numérique des courbes expérimentales pour 
l’oxydation cyclique de composites YPSZ+20MS et YPSZ+20MS2B. Sont aussi données des 













Formation de SiO2 k1w (mg2.cm-4.s-1) 2,9x10-7 7,8x10-6 1,1x10-5 1,0x10-7/2,4x10-6 
Destruction de SiO2 et 
formation de ZrSiO4 
kdw (mg.cm-2.s-1) 1,6x10-6 4,6x10-6 7,1x10-6 x 
Volatilisation d’oxydes de 
Mo/B 
k3w (mg.cm-2.s-1) 1,3 x10-6 4,7x10-6 9,7x10-6 x 
 
La modélisation du comportement en oxydation des composites préparés par SPS à partir de 
mélanges de zircone broyée ou de poudre de zircone TZ3Y (Tosoh) et de particules de MS ou 
de MS2B permet de décorréler les différentes réactions mises en jeu (formation de silice, de 
zircon et volatilisation des oxydes de bore et de molybdène) et d’obtenir des informations sur 
les cinétiques de croissance ou de volatilisation des différentes phases. Cependant, il faut aussi 
prendre en compte les nombreux facteurs empêchant une description plus fidèle du 
comportement réel des composites au cours de l’essai de thermogravimétrie cyclique. En effet, 
la surface totale réactive des particules a été déterminée en supposant que les particules sont 
sphériques alors qu’elles sont de géométries plutôt aléatoires. De plus, on suppose que la 
surface est constante alors qu’elle est amenée à diminuer au cours de l’essai. Il y aussi une 
distribution granulométrique élevée avec des particules présentant un rapport surface/volume 
très différent. On fait aussi l’hypothèse que la composition est la même pour toutes les 
particules. Il pourrait donc être intéressant de réaliser les mêmes expériences avec des 
particules de taille plus homogène et de géométrie sphérique afin de diminuer l’erreur sur la 
détermination de la surface. On peut aussi ajouter que plusieurs régimes d’oxydations peuvent 
être observés et qu’il est difficile de déterminer le nombre de cycles à partir duquel il y a 
changement de régime. Il pourrait être intéressant de coupler l’essai de thermogravimétrie 
avec un dispositif d’émission acoustique afin d’estimer à quel instant l’endommagement des 
composites par fissuration devient plus important Il faut aussi noter que l’oxydation de ces 
composites est complexe et qu’il faudrait probablement prendre en compte la formation 
conjuguée du zircon aux joints de grains de la zircone et à l’interface entre les grains de zircone 
et la silice recouvrant les particules pour effectuer une modélisation plus fine. De plus, il n’a 
pas été possible de déterminer expérimentalement la quantité d’oxydes de bore et de 
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molybdène volatilisés. Pour finir, plusieurs jeux de paramètres permettent d’ajuster les 
courbes expérimentales, par conséquent il est important de vérifier le sens physique des 
constantes en les confrontant à d’autres données expérimentales, lorsque cela est possible. 
Malgré les nombreuses approximations effectuées, il existe un bon accord entre les constantes 
cinétiques obtenues pour les différents essais menés sur les frittés, les composites et les multi-
couches. 
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4. Synthèse des constantes cinétiques de croissance de la silice, du zircon et de volatilisation d’oxydes de bore et de 
molybdène 
 
Le Tableau IV-  5 présente l’ensemble des constantes cinétiques relatives à la croissance de la silice, du zircon et à la volatilisation des oxydes de 
B ou de Mo obtenues au cours de l’étude de l’oxydation isotherme ou cyclique de frittés de MS/MS2B, de multi-couches YPSZ/MS ou 
YPSZ/MS2B et de composites YPSZ(Tosoh ou Amperit)+MS/MS2B.  













   1er modèle 2eme modèle 
 Dense Dense Dense Dense Poreux (ρ(%)=84) 
Formation de SiO2/SiO2-B2O3 










Formation de ZrSiO4 







Destruction de SiO2 et formation 
de ZrSiO4 (kdw en mg.cm-2.s-1) 




Formation d’oxydes de Mo/B 













L’oxydation des frittés de MoSi2 et MoSi2-2%m B à 1100 °C sous air entraine respectivement la 
formation d’une couche de silice cristallisée et d’une couche d’oxyde amorphe constituée de 
SiO2 et de B2O3. La présence de cristaux de MoO2(s) dans cette dernière couche nous indique 
que la diffusion du Mo et/ou le transport d’oxydes de Mo en voie gazeuse y est facilité.  
L’étude de l’oxydation de multi-couches YPSZ/MoSi2 et YPSZ/ MoSi2-2%m B a permis la 
détermination du mécanisme, des cinétiques et des énergies d’activation de formation de la 
silice et du zircon. Deux processus contribuent à la croissance de la silice à savoir la production 
de silice par oxydation sélective du silicium constitutif des frittés de MoSi2 et MoSi2-2%m B à 
l’interface SiO2/MoSi2 (ou MoSi2-2%m B) et la destruction de la silice à l’interface SiO2/ZrSiO4 
avec une vitesse proportionnelle à la vitesse de croissance du zircon. Nous avons montré que 
la formation de zircon influence très peu la croissance de la couche de silice.  
L’ajout de bore en tant qu’élément d’alliage au MoSi2 entraine la formation d’un oxyde SiO2-
B2O3 très probablement amorphe et moins protecteur que la silice cristallisée. Le coefficient de 
diffusion de l’oxygène dans le zircon est plusieurs ordres de grandeur plus faible que celui dans 
SiO2-B2O3. Cela implique que la croissance du SiO2-B2O3 pourrait être contrôlée par la diffusion 
de l’oxygène dans le zircon. Un autre effet intéressant du bore a été observé, l’ajout de 2 % 
massique de bore au MoSi2 entraine une augmentation de la cinétique de formation de la silice 
et de zircon, respectivement d’un facteur 24 et d’un facteur 4 à 1100 °C. Cela pourrait permettre 
un remplissage plus rapide des fissures par le verre borosilicate (SiO2-B2O3) et une cicatrisation 
plus rapide par conversion de cet oxyde en zircon (ZrSiO4). 
La dernière partie de ce chapitre était consacrée à l’étude de l’oxydation de composites à base 
de particules de MoSi2 (Al, B) non encapsulées et de zircone yttriée par thermogravimétrie 
cyclique et isotherme. Nous avons observé une augmentation du gain de masse lorsque du bore 
est ajouté ce qui est cohérent avec les essais réalisés sur les matériaux multi-couches. Nous 
avons observé des fissures, en nombre beaucoup plus important en présence de bore, qui se 
sont probablement formées à cause des contraintes de croissance des oxydes conjuguées aux 
contraintes d’origine thermique (différences de coefficients de dilatation des oxydes en 
présence). Deux modèles cinétiques ont été proposés pour décrire le comportement en 
oxydation de ces composites. L’ajustement numérique des courbes simulées aux données 
expérimentales a permis de déterminer les constantes cinétiques relatives à la formation de 
silice, de zircon et à la volatilisation des oxydes de bore et/ou de molybdène. Les constantes 













Références du Chapitre IV 
 
[1] Berztiss DA, Cerchiara RR, Gulbransen EA, Pettit FS, Meier GH. Proceedings of the First High Temperature 
Structural Silicides Workshop Oxidation of MoSi2 and comparison with other silicide materials. Materials 
Science and Engineering: A 1992;155:165. 
[2] Zhu YT, Stan M, Conzone SD, Butt DP. Thermal Oxidation Kinetics of MoSi2-Based Powders. Journal of the 
American Ceramic Society 1999;82:2785. 
[3] Melsheimer S, Fietzek M, Kolarik V, Rahmel A, Schutze M. Oxidation of the intermetallics MoSi2 and TiSi2: 
A comparison. Oxidation of Metals 1997;47:139. 
[4] Wirkus CD, Wilder DR. High temperature oxidation of molybdenum disilicide. J. Am.Ceram. Soc 
1966;49:173. 
[5] Parthasarathy TA, Mendiratta MG, Dimiduk DM. Oxidation mechanisms in Mo-reinforced Mo5SiB2(T2)-
Mo3Si alloys. Acta Materialia 2002;50:1857. 
[6] Lamkin MA, Riley FL, Fordham RJ. Oxygen mobility in silicon dioxide and silicate glasses: a review. Journal 
of the European Ceramic Society 1992;10:347. 
[7] Cherniak DJ. Si diffusion in zircon. Physics and Chemistry of Minerals 2008;35:179. 
[8] Watson EB, Cherniak DJ. Oxygen diffusion in zircon. Earth and Planetary Science Letters 1997;148:527. 
[9] Eppler RA. Mechanism of formation of zircon stains. J. Am.Ceram. Soc 1970;53. 
[10] Monceau D, Pieraggi B. Determination of Parabolic Rate Constants from a Local Analysis of Mass-Gain 
Curves. Oxidation of Metals 1998;50:477. 
[11] Zhang B, Wu X. Prediction of self-diffusion and heterodiffusion coefficients in zircon. Journal of Asian Earth 
Sciences 2011;42:134. 
[12] Veytizou C, Quinson JF, Valfort O, Thomas G. Zircon formation from amorphous silica and tetragonal 
zirconia: kinetic study and modelling. Solid State Ionics 2001;139:315. 
[13] Petrovic JJ, Honnell RE. Partially stabilized ZrO2 particle-MoSi2 matrix composites. Journal of Materials 
Science 1990;25:4453. 
[14] Bartlett RW, Gage PR. Diffusion kinetics affecting formation of silicide coatings on molybdenum and 
tungsten. TRANS AIME 1965;233:968. 
[15] Butterman WC, Foster WR. Zircon stability and the ZrO2-SiO2 phase diagram. Am. Mineral 1967;52:880. 
[16] Itoh T. Formation of polycristalline zircon (ZrSiO4) from amorphous silica and amorphous zirconia. crystal 
growth 1992;125:223. 
[17] Mao W, Sloof W. Kinetics of self-healing reaction in TBC with MoSi2 based sacrificial particles. 2013. 
[18] Aaronson HI, Spanos G, Masamura RA, Vardiman RG, Moon DW, Menon ESK, Hall MG. Sympathetic 
nucleation: an overview. Materials Science and Engineering B 1995;32:107. 
[19] Knittel S, Mathieu S, Vilasi M. The oxidation behaviour of uniaxial hot pressed MoSi2 in air from 400 to 
1400°C. Intermetallics 2011;19:1207. 
[20] Sloof WG, Turteltaub SR, Carabat AL, Derelioglu Z, Ponnusami SA, Song GM. Crack healing in yttria 
stabilized zirconia thermal barrier coatings. self healing materials - pioneering research in netherlands 
2015:217. 
[21] Zamoum F, Benlaharche T, David N, Podor R, Vilasi M. Kinetics of high temperature oxidation of 
(Nb,Co,Cr)7Si6 and (Nb,Co,Cr)8Si7 silicide compounds. Intermetallics 2008;16:498. 
[22] Tedmon CS. Effect of oxide volatilization on oxidation kinetics of Cr and Fe-Cr alloys. Journal of the 
Electrochemical Society 1966;113:766. 
[23] Taimatsu, H. Kinetic analysis of high-temperature oxidation of metals accompanied by scale volatilization. 
Pennington, NJ, ETATS-UNIS: Electrochemical Society, 1999. 
[24] Berthod P. Kinetics of High Temperature Oxidation and Chromia Volatilization for a Binary Ni30Cr Alloy. 








Elaboration, comportement en 
oxydation cyclique et caractérisation de 
systèmes barrières thermiques auto-







Introduction ..................................................................................... 231 
1. Elaboration, cyclage et caractérisation de systèmes barrière thermiques sans 
particules de MoSi2 ............................................................................. 232 
a. Barrière thermique ........................................................................................................................ 232 
b. Sous-couche d’accroche ................................................................................................................ 233 
c. Oxydation de la sous-couche ........................................................................................................ 234 
d. Endommagement thermomécanique ...........................................................................................238 
i. Oxydation cyclique et suivi de l’endommagement ...................................................................238 
ii. Oxydation cyclique et suivi de l’endommagement par thermographie pulsée ....................... 239 
iii. Mécanisme d’endommagement ................................................................................................ 241 
2. Particules de MoSi2 pré-encapsulées ................................................ 243 
3. Elaboration, cyclage et caractérisation des systèmes barrière thermiques auto-
cicatrisants ....................................................................................... 250 
a. Essais préliminaires et détection de la formation de siliciures ...................................................250 
b. Endommagement thermomécanique ........................................................................................... 254 
i. Oxydation cyclique et suivi de l’endommagement ................................................................... 254 
ii. Cicatrisation de la barrière thermique en cours de cyclage ..................................................... 259 
iii. Comportement en cyclage des particules pré-encapsulées ..................................................... 262 







Dans de précédentes études [1, 2] réalisées au CIRIMAT, le procédé Spark Plasma Sintering a 
été utilisé avec succès pour l’élaboration de systèmes barrières thermiques complets en une 
seule étape à partir de zircone yttriée et de feuillards métalliques sur substrats en superalliages 
à base de nickel. Dans cette étude il est proposé d’utiliser ce procédé pour élaborer des barrières 
thermiques à base de zircone yttriée et de particules de MoSi2 revêtues afin de démontrer 
expérimentalement si le concept d’auto-cicatrisation proposé dans le cadre de ce projet 
fonctionne.   
La première partie de ce chapitre traite de l’élaboration et de la caractérisation de systèmes 
barrières thermiques élaborés en une seule étape par frittage simultané de poudres de zircone 
yttriée et de NiCoCrAlY sur un substrat en superalliage à base de nickel. Pour pouvoir mettre 
en œuvre le mécanisme d’auto-cicatrisation, il est nécessaire d’élaborer des barrières 
thermiques modèles présentant un mécanisme d’endommagement en cyclage thermique 
similaire à ce qui est observé pour les mêmes systèmes préparés par projection plasma 
atmosphérique (APS). Comme explicité dans le Chapitre I, la durée de vie des systèmes 
barrières thermiques préparés par projection plasma est contrôlée par une séquence 
d’amorçage, propagation et coalescence de fissures dans la zircone, au-dessus du TGO, menant 
au délaminage (ou écaillage) partielle ou totale de la couche de zircone yttriée [3].  
Dans une deuxième partie, nous avons élaboré par SPS (CIRIMAT) puis caractérisé un 
composite YPSZ avec des particules « pré-encapsulées » fournies par l’Université 
Technologique de Delft. Le choix de la nature mais aussi la qualité de la couche protectrice sont 
déterminants pour la durée de vie de la barrière thermique. En effet, dans le Chapitre IV, nous 
avons vu que l’oxydation de particules de MoSi2-2%m B non revêtues dans un composite à 
matrice en zircone yttriée s’accompagne d’une fissuration importante de la matrice ce qui n’est 
bien évidemment pas désirable dans le cadre d’une application barrière thermique.  
Une partie est ensuite dédiée à l’élaboration de systèmes barrières thermiques auto-
cicatrisants par frittage de mélanges de poudres de zircone yttriée et de particules pré-
encapsulées sur substrat déjà revêtu d’une sous-couche d’adhérence industrielle. En 
conclusion de cette partie et de ce chapitre, les résultats relatifs à la cicatrisation de fissures au 
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1. Elaboration, cyclage et caractérisation de systèmes barrière thermiques 
sans particules de MoSi2 
 
a. Barrière thermique 
 
La morphologie d’un système barrière thermique complet fabriqué à partir de poudres de 
zircone yttriée broyée (Amperit 827, Dv50=7 µm) et NiCoCrAlY densifiées sur un substrat en 
superalliage à base de nickel (Hastelloy X) est présentée dans la Figure V- 1. Un taux de porosité 
de 22 % est mesuré par analyse d’images ce qui est proche de celui observé, de l’ordre de 15 à 
20 %, pour les barrières thermiques déposées par projection plasma [4]. Aucun gradient de 
porosité n’est observé dans l’épaisseur de dépôt céramique, que ce soit pour ce type de système 
ou pour les barrières thermiques industrielles déposées sur substrat revêtus d’une sous-couche 
industrielle, contrairement à ce qui est rapporté dans la thèse de Mathieu Boidot [1] pour le 
frittage de barrières thermiques à partir de zircone ytrriée de granulométrie plus fine (Tosoh 
TZ3Y). Celui-ci observe une taille de pores plus faible à des distances comprises entre 80 et 
180 µm du TGO et une taille de pores plus élevée près du TGO. Il suggère alors que l’ensemble 
substrat-TGO bloque le mouvement des particules dans le plan du revêtement et limite le 
frittage. Aucune directionnalité de la porosité, par rapport à la direction d’application de la 
pression n’est observée par analyse d’images. La rugosité arithmétique (Ra) de l’interface sous-
couche/barrière thermique, mesurée par analyse d’images (voir Chapitre II), est de 2,8 µm. 
Cette valeur se situe entre celle observée pour les barrières thermiques déposées par EB-PVD 
(Ra compris entre 0,5 µm et 1 µm [5]) et celle mesurée après projection plasma (Ra compris 
entre 4 µm et 10 µm [5]). 
Cette dernière observation est importante car le mode de fissuration des systèmes barrières 




Figure V- 1 Système barrière thermique après élaboration par SPS (à partir de poudres de 
zircone yttriée et de NiCoCrAlY). Encart : morphologie de la barrière thermique en zircone 
yttriée (image MEB en mode BSE, EHT: 15 kV).  
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b. Sous-couche d’accroche 
 
A l’issue du frittage, la sous-couche introduite sous forme de poudre de NiCoCrAlY dans le 
moule présente une structure biphasée γ-Ni/β-NiAl (Figure V- 2). La composition (% 
atomique) de la phase γ-Ni, déterminée par analyse EDX, est Ni31Co29Cr31Al8 et celle de la phase 
β-NiAl est Ni41Co14Cr9Al35. Aucun pore n’a été observé dans la sous-couche ce qui indique qu’il 
est possible de fritter simultanément une couche dense de NiCoCrAlY et de consolider la 
zircone yttriée pour former une couche poreuse. La formation d’une couche proto-TGO est 
observée entre la sous-couche d’adhérence et la barrière thermique après élaboration par SPS, 
bien que le frittage soit fait sous vide d’air (P=10 Pa). Les premières observations relatives à la 
formation de cette couche ont été publiées [6] et présentées à l’ICMCTF en avril 2010 (San 
Diego, CA, USA). Le terme proto-TGO fait référence à la couche se formant au cours de 
l’élaboration par Spark Plasma Sintering en comparaison avec le TGO qui croit au cours du 
vieillissement. Dans sa thèse, Boidot [1] montre, après observation au MET, que le proto-TGO 
est constituée d’alumine amorphe. Un deuxième type de TGO, correspondant à de l’alumine α, 
est observé lorsque la sous-couche est élaborée sans barrière thermique mais en présence de 
nitrure de bore. Dans le cas de l’alumine amorphe, Boidot [1] suggère que l’oxygène nécessaire 
à la formation de cette couche provient de l’atmosphère de la chambre du SPS et/ou de la 
réduction partielle de la zircone au contact de l’aluminium ou du platine de surface. Après 5 h 
de recuit sous air à 1100 °C, l’alumine amorphe (proto-TGO) se transforme en alumine α. Dans 





Figure V- 2  a) Microstructure biphasée γ-Ni/β-NiAl de la sous-couche après élaboration 
par SPS, b) Proto-TGO d’alumine formé in-situ sur la sous-couche d’adhérence après un 
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c. Oxydation de la sous-couche 
 
L’évolution de l’épaisseur du TGO au cours du cyclage thermique à 1100 °C sous air est donnée 
dans la Figure V- 3. La cinétique de croissance du TGO est parabolique avec une constante 
parabolique kp égale à 1,1 x10-1 µm2.h-1. Après 117 cycles, on peut observer la formation de 
nouveaux oxydes dans la barrière thermique et juste au-dessus du TGO. L’analyse EDX montre 
que ces oxydes sont majoritairement composés de NiO et d’oxydes riches en Cr, Co, Ni, Al 
(Figure V- 4). Au cours du remplissage du moule, la poudre de NiCoCrAlY est introduite, étalée 
puis pressée à l’aide d’un piston. La poudre de zircone yttriée est ensuite ajoutée et étalée sur 
la couche de NiCoCrAlY elle aussi à l’aide d’un piston. Les frottements générés à l’interface 
entre ces deux couches lors de l’étalement de la poudre, auxquels s’ajoute par la suite l’effet du 
pressage à froid, permettent de générer une rugosité élevée à l’interface sous-couche 
d’adhérence/barrière thermique. Cependant un mélange des deux poudres peut aussi avoir 
lieu ce qui a pour effet d’emprisonner des particules de NiCoCrAlY dans la poudre de zircone 
yttriée. En cours de cyclage, l’oxydation de ces particules isolées, possédant un réservoir en 
aluminium limité, entraine la formation des oxydes les plus stables (riches en Cr et Al) en 
périphérie et la formation d’oxydes de nickel NiO moins stables au cœur de la particule après 
épuisement de l’Al et du Cr. Ceci est similaire à l’effet « diffusion cell » reporté dans la 
littérature (voir Chapitre I §3.a). Ces oxydes constituent des sites d’amorçage de fissures mais 
ne constituent pas le mécanisme d’endommagement principal des barrières thermiques 
préparées par SPS. On peut aussi observer la présence de précipités riches en aluminium et 
azote (certainement des nitrures d’aluminium) qui sont aussi présents après élaboration par 
SPS. La formation de phases riches en chrome (α-Cr) n’est observée qu’après cyclage du 
système barrière thermique. Celles-ci se forment par transformation de la phase γ en γ’+α-Cr 
et s’accompagne d’un changement de volume [7],[8].  
 




Figure V- 3 Evolution de l’épaisseur du TGO en fonction du nombre de cycles thermiques 
d’une heure à 1100 °C sous air (cycle de 1 h à 1100 °C sous air de laboratoire). 
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Figure V- 4  Microstructure du TGO après 344 cycles d’une heure à 1100 °C mettant en 
évidence la formation de phases riches en Cr et d’oxydes au-dessus du TGO (image MEB en 
mode BSE, EHT: 15 kV).  
La Figure V- 5 montre les valeurs des constantes cinétiques de croissance du TGO dans le cas 
des systèmes barrières thermiques complets préparés par SPS, à partir de poudres de 
NiCoCrAlY (Amdry 365) ou de pions revêtus d’une sous-couche de même composition, ainsi 
que des données issues de la littérature. Les valeurs des kp sont légèrement plus élevées que 
celles obtenues par Brumm and Grabke [9] pour la croissance de l’alumine α sur NiAl mais 
sont proches de celles obtenues pour l’oxydation de sous-couche NiCoCrAlY déposées par VPS 
ou HVOF. Les sous-couches élaborées par SPS à partir de poudre de NiCoCrAlY sont donc de 
bons alumino-formeurs.   
 




Figure V- 5 Constantes paraboliques d’oxydation après cyclage thermique. Les domaines 
correspondant au alumines α, γ, θ sont issues des travaux de Brumm and Grabke pour 
l’oxydation de NiAl [9]. Les données (carrés violets et oranges) proviennent des travaux de 
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d. Endommagement thermomécanique  
 
i. Oxydation cyclique et suivi de l’endommagement  
 
L’évolution de l’endommagement des barrières thermiques élaborées par SPS au cours du 
cyclage thermique (1h de palier chaud) à 1100 °C est présentée dans la Figure V- 6. La fraction 
de barrière thermique écaillée a été déterminée par pesées mais aussi par analyse d’images à 
partir de clichés effectués pendant le palier de refroidissement. On peut observer un bon accord 
entre ces deux techniques ce qui indique que les variations de masses induites d’une part par 
l’oxydation de la sous-couche (gain de masse) et l’oxydation du superalliage en Hastelloy X 
(perte de masse) sont négligeables devant la perte de masse engendrée par l’écaillage de la 
barrière thermique. Cela montre également que la fissuration a lieu à proximité de l’interface 
barrière thermique/TGO. Un écaillage systématique de la bordure circulaire des échantillons 
est observé après SPS. Ce phénomène a aussi été reporté dans des études précédemment 
menées au CIRIMAT [1],[2]. Dans certains cas l’écaillage des bords est limité mais pour 
d’autres échantillons, un écaillage de 30 à 50% peut être observé après élaboration par SPS. 
Sur les clichés macroscopiques (Figure V- 6), on peut remarquer que l’écaillage s’initie sur les 
bords circulaires et se propage par petits incréments vers le centre de l’échantillon. Cela 
implique donc que l’écaillage des barrières thermiques élaborées par SPS est un phénomène 
de bords. On peut observer une dispersion importante pour les vitesses d’endommagement des 
systèmes barrières thermiques élaborés par SPS. Cependant, il est bon de noter que les 
échantillons prélevés pour les observations métallographiques, correspondant aux points 
situés entre 0 et 350 cycles, ont été découpés avec une microtronçonneuse puis nettoyés dans 
l’acétone sous ultrasons avant cyclage thermique. Ces traitements pourraient être responsables 
d’une partie des dégradations observées et de la vitesse d’endommagement plus élevée en 
comparaison avec les échantillons non découpés. Ces derniers correspondent aux échantillons 
prélevés après 484 cycles. Il est intéressant d’observer que la fraction de barrière thermique 
écaillée après 484 cycles d’une heure à 1100 °C est inférieure à 50% pour ces deux échantillons. 
  




Figure V- 6 Evolution de l’endommagement des barrières thermiques (préparées par SPS à 
partir de poudres de zircone yttriée et de NiCoCrAlY) suivi par pesées et analyse d’images 
lors du cyclage thermique (cycle de 1 h à 1100 °C sous air de laboratoire).  
 
ii. Oxydation cyclique et suivi de l’endommagement par thermographie 
pulsée  
 
Des essais de thermographie IR (voir Chapitre II) ont été menés à RSE par Dr Federico 
Cernuschi sur des systèmes barrières thermiques élaborés par SPS au CIRIMAT. L’objectif 
étant de suivre l’endommagement en cyclage thermique de ces systèmes par une technique de 
contrôle non destructif (CND). La Figure V- 7 présente les clichés obtenus au cours des essais 
de thermographie pulsée sur les systèmes barrières thermiques après plusieurs cycles à 
1060 °C (1,5 h de palier chaud). Quatre échantillons identiques ont été testés pour des 
questions de reproductibilité. On peut observer un écaillage important des barrières 
thermiques après 78 cycles. Ceci est surprenant en comparaison avec les résultats obtenus en 
cyclage thermique dans notre laboratoire. Les seules différences de procédure au niveau du 
cyclage thermique proviennent de la température de palier chaud qui est légèrement plus faible 
(1060 °C au lieu de 1100 °C au CIRIMAT) et de la durée du palier de refroidissement qui est de 
15 minutes dans notre laboratoire et de de 30 minutes au laboratoire RSE. Les clichés sont 
donnés en niveaux de gris correspondant à l’intensité des radiations détectées par la caméra 
infrarouge. On peut observer des zones très claires correspondant aux zones endommagées par 
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fissuration de la barrière thermique ou délaminage. Comme discuté précédemment 
l’endommagement s’initie en périphérie de la barrière thermique et se propage vers le centre 
de l’échantillon. En dépit de l’écaillage important après 78 cycles (entre 25 et 50 % de la 
barrière thermique initiale), il est intéressant d’observer qu’une fraction importante de la 
barrière thermique reste intacte ou tout du moins est peu endommagée après 240 cycles, ce 
qui démontre la bonne adhérence de la barrière thermique. Le cyclage des échantillons est 
toujours en cours et des analyses plus approfondies sont menées pour permettre la 




Figure V- 7 Evolution de l’endommagement des barrières thermiques (préparées par SPS à 
partir de poudres de zircone yttriée et de NiCoCrAlY) suivie par thermographie pulsée 
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iii. Mécanisme d’endommagement 
 
Des observations détaillées des bords des échantillons après cyclage thermique (1h de palier 
chaud) ont été effectuées (Figure V- 8). Il est intéressant de noter que, près des bords, des 
fissures s’amorcent à la fois dans le TGO mais aussi dans la barrière thermique à proximité du 
TGO. La fissure qui est initiée dans le TGO se propage puis a probablement rencontré un défaut 
dans le TGO ou encore une rugosité trop importante de l’interface TGO/barrière thermique et 
a alors été déviée dans la barrière thermique, guidée par le champ de contrainte existant au 
sein de cette couche. Cette fissure est alors susceptible de se propager vers le haut de la barrière 
thermique et d’entrainer la formation d’une petite écaille ou plus profondément dans la 
barrière thermique et éventuellement permettre la formation de fissures secondaires. Outre le 
fait que le mécanisme d’endommagement décrit ici soit relativement proche de celui observé 
dans la thèse de Boidot [1], l’information principale découlant de l’étude du mécanisme 
d’endommagement réside dans le fait que la fissuration se localise dans la barrière thermique 
et à proximité de l’interface TGO/barrière thermique. La localisation des fissures est donc 
proche de ce qui est observé dans le cas des barrières thermiques élaborées par projection 
plasma. Un exemple d’endommagement d’une barrière thermique élaborée par projection 
plasma après cyclage thermique est donnée dans la Figure V- 9. Cela implique que dans le cas 
d’une barrière thermique élaborée à partir d’un mélange de zircone yttriée et de particules de 
MoSi2 /encapsulées/revêtues, il est probable que les fissures initiées lors du cyclage thermique 
et se propageant dans la barrière thermique puissent traverser les particules et déclencher le 
mécanisme de cicatrisation.   
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Figure V- 8 Observation des étapes de l’écaillage d’une barrière thermique préparée par 
SPS (à partir de poudres de zircone yttriée et de NiCoCrAlY) au cours du cyclage thermique 




Figure V- 9 Observation d’une fissure formée dans une barrière thermique, élaborée par 
projection plasma atmosphérique, près du TGO.  
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2. Particules de MoSi2 pré-encapsulées 
 
Comme expliqué dans les précédents chapitres, les particules choisies comme agents 
cicatrisants sont composées de MoSi2 avec ajout d’éléments d’alliages tels que le bore et 
l’aluminium. L’ajout de bore permet l’obtention d’un verre borosilicate de faible viscosité 
susceptible de remplir plus aisément les fissures. L’oxydation sélective de l’aluminium contenu 
dans la particule permet idéalement la formation d’une couche protectrice d’alumine à la 
surface de la particule. Cet oxyde a été choisi comme couche protectrice de par sa bonne 
stabilité à haute température mais surtout parce que le coefficient de diffusion de l’oxygène 
dans cet oxyde est très faible. L’efficacité de la couche protectrice en tant que barrière de 
diffusion vis-à-vis de l’oxygène sera discutée plus tard dans ce paragraphe. Plusieurs voies ont 
été explorées à l’Université Technologique de Delft, deux d’entre elles ont été retenues pour 
encapsuler les particules de MoSi2. La première consiste à allier au MoSi2 de l’aluminium à des 
teneurs allant jusqu’à 12 % massique. Des essais menés au laboratoire FZJ ont montré qu’un 
traitement thermique sous atmosphère contrôlée (Ar ou mélange Ar + H2/H2O) à 1100 °C, 
après dépôt de la barrière thermique, permet de favoriser l’oxydation sélective de l’aluminium 
contenu dans la particule et de former une couche d’alumine à la surface de la particule. C’est 
le concept d’encapsulation in-situ des particules. La deuxième voie consiste à déposer la couche 
protectrice par voie sol-gel à partir d’un précurseur inorganique (tri-sec-butoxide 
Al(OCH(CH3)C2H5)3). Un traitement de calcination à 450 °C d’une durée de 15 h sous argon 
est réalisé afin d’évaporer lentement le solvant. Un ultime traitement thermique est effectué à 
plus haute température (1 h à 1200 °C sous Ar) afin de densifier la couche protectrice et 
favoriser la conversion de la boehmite (sol) en alumine α. Les poudres à revêtir sont composées 
de 6 % massique (nominal) d’aluminium. Cet ajout permet par oxydation sélective de 
l’aluminium de former de l’alumine dans les zones de la couche qui se sont endommagées 
(fissures) au cours du premier traitement thermique ou après frittage SPS. Les particules 
encapsulées par voie sol-gel sont appelées particules pré-encapsulées par opposition avec les 
particules encapsulées de manière in-situ. Les particules pré-encapsulées sont uniquement 
utilisées pour l’élaboration de barrières thermiques par SPS. En effet, au cours de l’élaboration 
par APS, le passage des particules pré-encapsulées dans la torche entraine la dégradation 
complète de la couche protectrice. Pour cette raison, le deuxième type de particules a été utilisé 
pour l’élaboration de barrières thermiques auto-cicatrisantes par APS (FZJ). Les particules 
encapsulées par oxydation in-situ ne sont pas utilisées pour l’élaboration de barrières 
thermiques par SPS puisque l’absence d’une couche protectrice au moment de l’élaboration 
accentue la réaction entre la sous-couche et les particules. Ce point sera traité plus tard dans 
ce chapitre. 
La morphologie des particules pré-encapsulées après traitements thermiques est présentée 
dans la Figure V- 10. La couche recouvrant les particules n’est pas homogène en épaisseur, des 
pointés EDX mettent en évidence des zones très enrichies en aluminium. Des analyses DRX 
réalisées à l’Université Technologique de Delft indiquent que la couche d’oxyde déposée autour 
des particules correspond à de l’alumine α.  
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Figure V- 10 Morphologie des particules pré-encapsulées après traitements thermiques. 
(Images MEB en mode électrons rétrodiffusés si non précisé). 
Afin de vérifier la composition, la structure cristallographique mais aussi l’intégrité de la 
couche de protection après frittage, nous avons préparé un composite à partir d’un mélange de 
zircone yttriée et 10 % volumique de particules pré-encapsulées. Le cycle de frittage utilisé 
correspond à celui développé pour l’élaboration des systèmes barrières thermiques complets 
par SPS (voir Chapitre III §3.a). Une porosité de l’ordre de 20 % est obtenue. A l’issue de 
l’élaboration, nous avons choisi d’effectuer un traitement thermique à 1100 °C sous Ar d’une 
durée de 24 h afin de convertir la totalité de l’aluminium contenu dans les particules en 
alumine, en favorisant l’alumine α. Ce traitement a été par la suite systématiquement effectué 
sur les systèmes barrières thermiques après élaboration par SPS. Dans le cas de la propagation 
d’une fissure dans la barrière thermique et dans une particule, en cours de cyclage thermique 
par exemple, la présence d’aluminium pourrait entrainer la formation d’un mélange d’oxydes 
Al2O3/SiO2 susceptible de régénérer la couche protectrice et empêcher ou tout du moins limiter 
la formation du verre borosilicate et son écoulement dans la fissure, ce qui aurait un effet 
néfaste sur la cicatrisation. 
La Figure V- 11 a) présente la microstructure du composite après traitement thermique. 
L’épaisseur moyenne de la couche protectrice est de 0,7 µm (phase gris foncé). Nous avons 
utilisé l’ablation par faisceau ionique (FIB) pour la préparation d’une lame MET afin de ne pas 
endommager la couche protectrice (Figure V- 11 b), c), d), e)). Plusieurs zones sont délimitées, 
celles correspondant à la particule, à la couche protectrice et à la matrice en zircone yttriée. 
Quatre zones d’intérêt, représentatives de la microstructure de la couche de protection, ont été 
observées (cercles verts) au MET. 
 




Figure V- 11 (a) Images MEB en mode électrons secondaires du composite après traitement 
thermique (b, c, d, e) préparation de la lame MET par ablation au FIB.  
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Les observations menées sur la zone d’intérêt 1 (Figure V- 12) mettent en évidence la présence 
de Mo5Si3 (e= 130 nm) traduisant un appauvrissement local en silicium. Au-dessus de cette 
phase nous avons détecté de la silice amorphe. Le détecteur utilisé ne permet pas de détecter 
le bore, cependant on peut supposer que cette phase amorphe correspond à un mélange SiO2-
B2O3. Au sein de cette phase on peut observer des cristaux nanométriques de MoO2 dont la 
nature a été déterminée par diffraction des électrons. La présence de cette phase nous indique 





Figure V- 12 Borosilicate amorphe enrichi en nano particules de MoO2 et cliché de 
diffraction de la maille MoO2 orientée en axe [125] de paramètres a=5,61Å, b= 4,84Å, 
c=5,53Å et β=119°. 
 
Dans la zone 2 (Figure V- 13), on observe des cristallites d’alumine γ entre la phase SiO2-B2O3 
et la matrice en zircone yttriée. L’observation de cette alumine de transition est surprenante 
puisqu’on l’attend dans une structure α (hexagonale) après un recuit de 12 h à 1100 °C. Le 
paramètre de maille de l’alumine γ (cubique) est a= 7,90 Å et diffère fortement des paramètres 
de maille d’autres composées de type aluminosilicates. Les analyses EDX ont montré que la 
zircone, au voisinage du mélange SiO2-B2O3, est enrichie en Si (5 % atomique). On observe des 
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oxydes riches en Si, Al, Mo et en Y (4 % atomique). L’yttrium à tendance à se dissoudre dans le 
mélange d’oxydes SiO2-B2O3 à bas point de fusion. Des analyses EDX réalisées dans la zircone 
enrichie en Si ont montré qu’elle ne contient plus d’yttrium. Aucune phase riche en Y de type 
YAG n’a été observée.  
Dans la zone 3 (Figure V- 14), on peut observer la formation de zircon (ZrSiO4) au-dessous de 




Figure V- 13 Cristallites d’alumine γ (a= 7,90 Å), zircone enrichie en Si et formation 
d’oxydes riches en Si, Al, Mo et Y.  
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Figure V- 14 Formation de zircon (ZrSiO4) entre la couche silicate ou borosilicate et la 
zircone enrichie en Si.  
 
On peut supposer, pour des temps d’exposition plus longs à haute température, que la couche 
recouvrant les particules s’enrichisse en Si mais aussi qu’une couche continue de zircon se 
forme au-dessus de celle-ci. Les données issues de la littérature et relatives au coefficient de 
diffusion de l’oxygène (DO) dans les différentes phases en présence sont données dans la Figure 
V- 15. Comme prévu, la valeur DO la plus faible est obtenue pour l’alumine α. Mais 
contrairement à ce qui est observé par DRX sur la poudre initiale, la couche protectrice n’est 
pas composée d’alumine α mais d’un mélange d’oxydes parmi lesquels du SiO2-B2O3 avec 
cristaux nanométriques de MoO2, des oxydes riches en Si, Al, Mo avec ou sans Y, des cristallites 
de γ-Al2O3 et de ZrSiO4. D’après la Figure V- 15, l’ajout d’une faible quantité de bore augmente 
considérablement la valeur de DO. Cependant il est intéressant de noter que le zircon peut jouer 
le rôle de barrière de diffusion pour l’oxygène puisque la valeur DO est beaucoup plus faible 
dans le zircon que dans SiO2-1%atB2O3 et est seulement de quelques ordres de grandeur plus 
élevée que pour l’alumine α. La formation de la couche de zircon pourrait donc avoir un effet 
bénéfique pour la protection des particules. Cependant il faut considérer que la formation de 
cette phase nécessite la destruction de la silice, l’oxygène formé à l’interface SiO2/ZrSiO4 du 
fait de la décomposition de la silice peut diffuser à nouveau vers l’interface MS/SiO2 du fait du 
gradient de potentiel chimique dans la couche de silice et oxyder à nouveau la particule (voir 
Chapitre IV §2.c). De plus, la formation d’une couche de zircon d’épaisseur trop élevée pourrait 
générer des contraintes thermiques importantes puisque le coefficient de dilatation du zircon 
(5,0x10-6 °C-1) est très inférieur à celui de la zircone yttriée (10,5 x10-6 °C-1).  




Figure V- 15  Données de la littérature relatives à la diffusion de l’oxygène dans la zircone, 
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3. Elaboration, cyclage et caractérisation des systèmes barrières thermiques 
auto-cicatrisants 
 
a. Essais préliminaires et détection de la formation de siliciures  
 
Un essai préliminaire a été mené pour la préparation de systèmes barrières thermiques 
complets à partir d’un mélange de poudre de zircone et 20 % volumique de particules de 
MoSi2(B) non encapsulées et de poudre de NiCoCrAlY. Lorsque ces essais ont été réalisés, les 
particules encapsulées par voie sol-gel n’étaient pas encore disponibles dans une 
granulométrie suffisamment faible. A l’issue du frittage de la barrière thermique et de la sous-
couche sur le substrat en Hastelloy X, on observe une zone de réaction d’une épaisseur 
moyenne de l’ordre de 45 µm entre la sous-couche d’adhérence et la barrière thermique (Figure 
V- 16). Les analyses EDX indiquent la présence de nickel (36 %at), de cobalt (17 %at) et de 
silicium (24 %at) dans la phase claire ce qui suggère la formation d’une solution solide (Ni, 
Co)2,2Si. L’ampleur de cette réaction est surprenante puisqu’on peut supposer que le contact 
entre les particules (incorporées à hauteur de 20 % volumique dans la poudre de zircone 
yttriée) et la sous-couche introduite sous forme de poudre est limité, de plus, la durée du palier 
haute température est relativement courte (moins d’une heure). D’après le diagramme 
d’équilibre du système Ni-Si (Figure V- 17), une phase liquide peut se former pour une 
température supérieure à 964 °C, nettement inférieure à la température de frittage (1150 °C). 
Ceci est en accord avec les observations en coupes transverses et la formation de siliciures 
autour des grains de zircone et à des distances jusqu’à 200 µm de l’interface sous-
couche/barrière thermique. Au contraire, le diagramme d’équilibre du système Co-Si ne 
présente pas d’eutectique mais on peut penser qu’une solution solide (xNi,yCo)Si à bas point 
de fusion peut aussi se former. 
 




Figure V- 16 Système barrière thermique élaboré avec un mélange de poudre de zircone 
broyée et 20 %vol de particules non encapsulées et de la poudre de NiCoCrAlY (sous-
couche). Mise en évidence d’une zone de réaction (siliciures) entre la sous-couche 
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Figure V- 17 Diagrammes d’équilibre des systèmes Ni-Si et Co-Si [12], [13]. 
Plusieurs études ont montré que l’espèce diffusante majoritaire pour la formation de Ni2Si [14], 
NiSi [15] et NiSi2 [16] est le nickel. Dans le cas des siliciures de cobalt, la croissance de CoSi2 et 
Co2Si est contrôlée par la diffusion du Co dans les siliciures [17] alors qu’elle est contrôlée par 
la diffusion du silicium pour le CoSi [17]. Le contrôle diffusionnel, par le nickel, de la croissance 
des siliciures de nickel est en accord avec les observations en coupes transverses. En effet, on 
peut observer l’interface initiale entre la poudre de zircone et la poudre constitutive de la sous-
couche (pointillés rouges sur la Figure V- 16) mais surtout la présence de siliciures loin de la 
sous-couche. Il faut aussi prendre en considération la formation probable d’un oxyde 
borosilicate à bas point de fusion du fait de l’oxydation des particules de MoSi2(B) elles-mêmes 
lors de la montée et lors du palier haute température. Cet oxyde est alors susceptible de 
s’écouler et d’augmenter ainsi la zone de contact entre le réservoir en silicium que constituent 
les particules et la sous-couche riche en nickel et cobalt. Un autre effet néfaste peut être imputé 
à l’emprisonnement de particules de NiCoCrAlY dans la barrière thermique au cours de la 
préparation du moule.  
On peut donc supposer que la réaction entre le silicium des particules et le nickel et le cobalt 
de la sous-couche intervient au cours de la montée en température et/ou du palier haute 
température. Le contact entre les particules et la sous-couche est probablement limité mais 
peut être augmenté par la formation d’un verre borosilicate à bas point de fusion et la présence 
de particules de NiCoCrAlY emprisonnées dans la zircone près de l’interface sous-
couche/barrière thermique. Une solution solide de siliciures de nickel et cobalt se forme alors, 
la croissance de ces siliciures étant contrôlée par la diffusion de cations métalliques. La 
formation d’une phase liquide permet de mouiller de nouvelles particules de MoSi2 et ainsi 
alimenter la réaction en fournissant un nouveau réservoir de silicium. L’appauvrissement des 
particules en silicium se traduit par la formation de Mo5Si3 (phase claire) comme observé sur 
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la Figure V- 16. La phase, à bas point de fusion, se formant initialement par réaction entre les 
particules et la sous-couche est probablement riche en silicium (Figure V- 17). Au cours de 
l’élaboration et à mesure que les particules s’épuisent en silicium, elle s’enrichit 
progressivement en cations métalliques (Ni, Co) jusqu’à former une solution solide (Ni, 
Co)2,2Si. Il est intéressant de noter que la formation d’une phase liquide riche en nickel est aussi 
possible comme illustré sur la Figure V- 17 pour une température de 1143 °C correspondant à 
l’eutectique de composition 21 %at de Si et 79 %at de Ni.   
La formation de siliciures dans la barrière thermique entraine une diminution importante de 
la porosité intergranulaire, ce qui rend la barrière thermique moins tolérante aux déformations 
imposées par les différences de coefficients de dilatation entre le superalliage et la barrière 
thermique. Le délaminage complète de la barrière thermique, par rupture cohésive dans la 
zone composite, est observée après élaboration ou au plus tard après quelques cycles 
thermiques à une distance de l’ordre de 20 µm au-dessus de la sous-couche. 
Une solution permettant d’empêcher la formation de siliciures est donc impérative pour 
augmenter la durée du système barrière thermique. Corni et al. [18] ont montré que l’ajout de 
platine en tant qu’élément d’alliage dans le Ni2Si permet de ralentir la diffusion du nickel dans 
cette phase. D’autres auteurs ont montré qu’une couche intermédiaire en Ti, Mo [19] ou Er 
[20] placée entre un substrat en silicium et un film de nickel peut servir de barrière de diffusion 
pour le nickel. L’utilisation de l’une ou l’autre de ces solutions implique une modification de 
l’interface sous-couche/barrière thermique. Une autre solution serait de diminuer la 
température de frittage pour se placer en dessous de la température des eutectiques du système 
Ni-Si. Cependant le frittage de la zircone à des températures inférieures à 964 °C nécessiterait 
d’augmenter considérablement la pression et la durée du cycle d’élaboration ou encore la 
réactivité de la poudre de zircone par un broyage plus fin. Le choix a été fait d’utiliser de 
nouveaux substrats déjà revêtus d’une couche de NiCoCrAlY et de réaliser un traitement de 
pré-oxydation sous vide pour favoriser la croissance d’une couche d’alumine α de quelques 
centaines de nanomètres. Cette couche est alors susceptible d’agir comme une barrière 
physique permettant d’empêcher le contact entre les particules et la sous-couche au cours de 
l’élaboration mais aussi la diffusion des éléments d’alliage de la sous-couche vers la barrière 
thermique en cours de cyclage.  
Des essais ont été menés à partir de mélanges de poudres de zircone et 5 % volumique de 
particules pré-encapsulées et de substrats revêtus d’une couche de NiCoCrAlY industrielle et 
fournis dans le cadre du projet (voir Chapitre II). Le traitement de pré-oxydation des substrats 
consiste en un chauffage (30 minutes) suivi d’un maintien de deux heures à 1100 °C sous vide 
(3x10-5 mBar). L’objectif de ce traitement est de favoriser la formation d’une couche d’alumine 
α et de limiter la formation d’alumines de transition. La durée de ce traitement s’est révélée 
insuffisante pour empêcher la formation de siliciures comme illustré dans la Figure V- 18. De 
plus, l’oxyde déposé autour des particules par voie sol-gel n’est pas suffisamment protecteur 
vis-à-vis de la formation de siliciures. Par contre, après un traitement additionnel de 5h sous 
air à 1100 °C, aucune formation de siliciures n’est observée. Cela implique donc qu’une couche 
d’alumine de 0,9 µm (7h de pré-oxydation) est suffisamment épaisse pour limiter la diffusion 
du nickel et du cobalt de la sous-couche vers la barrière thermique. Cela se traduit par une 
augmentation très importante de la durée de vie de la barrière thermique. Ce traitement de 
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pré-oxydation, consistant en un recuit sous vide (3x10-5 mBar) à 1100 °C d’une durée de 2h 
suivi d’un maintien à la même température sous air pendant 5h, a donc été retenu pour la 




Figure V- 18 Evolution de la durée de vie des barrières thermiques en fonction de l’épaisseur 
estimée de l’alumine se formant au cours du traitement de pré-oxydation (image MEB en 
mode BSE, EHT: 15 kV) 
 
b. Endommagement thermomécanique 
 
i. Oxydation cyclique et suivi de l’endommagement 
 
Deux types de substrats en Hastelloy X revêtus d’une sous-couche industrielle ont été utilisés 
pour la préparation de systèmes barrières thermiques à base de zircone yttriée (référence) ou 
de mélanges zircone yttriée avec 5 à 10% volumique de particules pré-encapsulées. La majorité 
des échantillons ont été élaborés à partir des substrats revêtus (NiCoCrAlY) fournis dans le 
cadre du projet (Voir Chapitre II). Seul un échantillon a été élaboré à partir d’un substrat revêtu 
(NiCrAlY) fourni par Safran Helicopter Engines. Par soucis de clarté, la barrière thermique 
préparée à partir de ce substrat sera indiquée par la suite par le symbole (S). L’évolution de 
l’endommagement d’un système référence et d’un système avec ajout de 5 %volumique de 
particules est présentée dans la Figure V- 19. Avec ou sans particules, l’endommagement 
s’initie au niveau du bord circulaire et se propage vers le centre de l’échantillon comme observé 
au début de ce chapitre. Cependant l’écaillage commence plus tardivement pour le système 
avec particules pré-encapsulées.   




Figure V- 19 Evolution de l’endommagement des barrières thermiques élaborées par SPS 
avec des substrats revêtus d’une sous-couche en NiCoCrAlY (fournis dans le cadre du projet 
SAMBA). 
Les observations au MEB de l’échantillon avec 5 %vol de particules pré-encapsulées et après 
151 cycles ont montré que la décohésion de la barrière thermique se fait dans le TGO (Figure 
V- 20 et Figure V- 21). Le même mécanisme est observé pour l’échantillon sans particule. Ce 
mécanisme d’endommagement n’est pas propice au déclenchement d’une quelconque 
cicatrisation de fissures dans la barrière thermique. Dans les zones de fracture de la barrière 
thermique (Figure V- 20 c)), de nombreuses particules ne sont plus recouvertes de leur couche 
protectrice ce qui indique que la fissure à l’origine de l’écaillage de la barrière thermique s’est 
propagée à travers les particules de MoSi2(B) pré-encapsulées. Des analyses d’images ont 
montré que 51 % des particules ont été traversées à cœur. L’absence de siliciures démontre que 
la couche d’alumine formée au cours de la pré-oxydation des substrats revêtus est une barrière 
efficace et durable en cours de cyclage pour empêcher la réaction entre les particules et le nickel 
ou encore le cobalt de la sous-couche.  
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Figure V- 20 Clichés MEB en mode électrons rétrodiffusés d’une barrière thermique (YPSZ 
avec 5%vol de particules pré-encapsulées) après 151 cycles d’une heure à 1100 °C. 
 
 
Figure V- 21 Clichés MEB en mode électrons rétrodiffusés d’une barrière thermique (YPSZ 
avec 5%vol de particules pré-encapsulées) après 151 cycles d’une heure à 1100 °C. 
 
Pour les essais présentés dans le paragraphe suivant, nous avons décidé d’allonger la durée du 
palier haute température d’1 h à 24 h. L’objectif étant de laisser plus de temps à la réaction de 
cicatrisation d’avoir lieu, particulièrement la réaction entre le verre borosilicate et la barrière 
thermique en zircone yttriée pour former le zircon. De plus, les cycles de 24 h sont plus 
représentatifs de l’application « énergie » de ces barrières thermiques. La fraction volumique 
a aussi été augmentée de 5 % à 10 % volumique afin d’augmenter le nombre de particules 
traversées par les fissures et donc le réservoir en silicium pour permettre un meilleur 
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remplissage des fissures par le mélange SiO2-B2O3. Les durées de vie des systèmes ainsi testés 
sont illustrées dans la Figure V- 20. Nous avons choisi un critère de fin de vie correspondant à 
un écaillage de plus de 50 % de la barrière thermique. Des résultats très encourageants ont été 
obtenus pour le système barrière thermique élaboré à partir d’un mélange de zircone yttriée 
avec ajout de 10 % volumique de particules fritté sur un substrat revêtu fourni par Safran 





Figure V- 22 a) Evolution de l’endommagement d’une barrière thermique avec ajout de 10% 
volumique de particules pré-encapsulées (MS2B6AP). b) Durée de vie des barrières 
thermiques de référence et barrières thermiques avec ajout de 5 % ou 10 % volumique de 
particules pré-encapsulées (MS2B6AP). 
La morphologie d’un système barrière thermique complet fabriqué à partir de zircone yttriée 
avec ajout de 10 % volumique de particules frittée sur un substrat revêtu fourni par Safran 
Helicopter Engines et après cyclage thermique (1108 h d’exposition cumulée à 1100 °C) est 
donnée dans la Figure V- 23. L’analyse des cartographies élémentaires montre que les oxydes 
formés sur la sous-couche NiCrAlY sont de natures différentes. Le premier oxyde, le plus 
stable, correspond à de l’alumine (gris foncé). D’après la cartographie élémentaire en Al, la 
sous-couche est complètement épuisée en cet élément. On peut observer que la sous-couche 
est composée de plusieurs couches plus fines séparées par une couche d’alumine. Cette 
microstructure particulière provient de la méthode d’élaboration de celle-ci (APS) qui entraine 
une oxydation de la sous-couche pendant l’élaboration. La présence d’alumine ralentit 
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fortement la diffusion de l’aluminium des différentes couches de la sous-couche vers le TGO. 
Cela implique que le réservoir en aluminium provient principalement de la couche 
relativement fine (30 µm) située en dessous du TGO. Lorsque ce réservoir est épuisé, on 
observe alors la formation d’oxydes mixtes de type spinelles riches en Cr, Al, Mn et Ni. La 
cinétique de croissance de ces oxydes est beaucoup plus élevée que pour l’alumine, de plus ils 
présentent un rapport de Pilling-Bedworth élevé ce qui implique une augmentation de volume 
importante résultant en une augmentation locale des contraintes et l’amorçage puis la 
propagation de fissures dans ces oxydes puis dans la barrière thermique. La formation de ces 
spinelles volumineuses (Figure V- 23) et les contraintes qu’elle génère sont donc à l’origine de 
l’endommagement de la barrière thermique. Des fissures sont observées à la fois dans le TGO 
mais aussi dans la barrière thermique près du TGO. Il est intéressant de noter qu’il ne semble 
pas y avoir d’effet de bord pour cet échantillon contrairement à ce qui est observé pour les 
autres systèmes.    
 
 
Figure V- 23 Images MEB en mode BSE, EHT: 15 kV et cartographies élémentaires 
associées au système barrière thermiques après 1108 h d’exposition cumulée à 1100 °C. 
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ii. Cicatrisation de la barrière thermique en cours de cyclage  
 
La Figure V- 24 montre des clichés MEB en mode électrons rétrodiffusés d’un système barrière 
thermique (S) après 1108 h (31 cycles) d’exposition cumulée à 1100 °C. Sur la Figure V- 24 a) 
une fissure initiée dans le TGO ou à l’interface TGO/barrière thermique s’est propagée dans la 
barrière thermique et a traversé trois particules. Le fait que la fissure traverse les particules en 
leur centre plutôt qu’à une interface démontre la très bonne adhérence de la couche protectrice 
à la particule mais aussi à la barrière thermique. En effet, une interface de mauvaise qualité 
aurait pu entrainer une déviation de la fissure à l’interface couche protectrice/barrière 
thermique ce qui n’aurait pas permis le déclenchement de l’oxydation de la particule. La fissure 
peut aussi contourner les particules tout en restant dans la barrière thermique. D’après cette 
image, on peut en conclure que le champ de contrainte au voisinage de la particule pourrait 
être favorable à la propagation de la fissure à travers la particule ce qui est un résultat très 
encourageant. On peut supposer que le champ de contraintes autour des particules dépend de 
la position de celles-ci dans la barrière thermique, de la distribution des pores autour des 
particules, de la forme de ces particules. On peut aussi penser que la forme irrégulière des 
particules facilite la déviation de la fissure de la couche protectrice vers le cœur de la particule. 
La Figure V- 24 b) met en évidence six particules qui se sont oxydées après avoir été traversées 
par une fissure localisée près de l’interface TGO/barrière thermique. Sur l’encart (Figure V- 24 
c)) on peut observer une particule complètement oxydée. La rupture de la couche protectrice 
permet à l’oxygène de réagir avec le MoSi2 des particules. Cela entraine la formation de SiO2-
B2O3 qui remplit la fissure. En effet, les analyses EDX montrent que la phase noire correspond 
à de la silice, cependant aucun pic correspondant au Mo n’est observé ce qui nous indique que 
le Mo a probablement été évacué par la fissure sous forme de MoO3(g) selon le mécanisme 
présenté dans le Chapitre I §4.b. La Figure V- 24 e) montre une particule oxydée et une fissure 
se propageant dans la couche protectrice. Cependant, dans la majorité des cas, les fissures 
traversent les particules à cœur déclenchant ainsi l’oxydation de celles-ci. 
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Figure V- 24 Images MEB en mode BSE, EHT: 15 kV des zones endommagées d’un système 
barrière thermique (S) après 1108 h (31 cycles) d’exposition cumulée à 1100 °C. 
 
La Figure V- 25 montre une fissure se propageant dans la barrière thermique et qui semble 
avoir été déviée vers une particule. L’oxydation de celle-ci indique que la couche protectrice a 
été rompue, il est intéressant de noter que la propagation de la fissure s’arrête au niveau de la 
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particule. L’encart de la Figure V- 25 montre la formation locale de zircon qui forme une phase 
jointive entre les deux lèvres de la fissure. On peut donc penser que cette phase maintient 
mécaniquement les lèvres de la fissure et empêche alors la propagation ultérieure de cette 
dernière dans la barrière thermique. De plus, il est bon de se rappeler que la formation de 
zircon s’accompagne d’une contraction volumique permettant de fermer la fissure. On peut 
aussi penser qu’une exposition plus longue à haute température permettrait de transformer 
plus de SiO2 en zircon et donc une meilleure cicatrisation de la fissure. Il est difficile de prédire 
si de la silice s’est écoulée plus profondément dans la fissure. En effet, le protocole de 
préparation de l’échantillon implique une phase de découpe puis une phase de polissage qui 
sont susceptible d’ « arracher » la silice pouvant être localisée dans la fissure. L’outil idéal 
d’observation, non destructif, pourrait donc être la tomographie X. Nous avons réalisé une 
analyse par tomographie X (voir Chapitre II §7.b)) au CIRIMAT sur un système barrière 
thermique (S) après 1108 h (31 cycles) d’exposition cumulée à 1100 °C (Figure V- 26). On peut 
observer une fissure initiée très probablement à l’interface TGO/barrière thermique et qui s’est 
propagée dans la barrière thermique en traversant plusieurs particules. Cependant, la 
résolution de l’image (1 pixel = 1 µm²) ne permet pas de distinguer la présence de silice ou de 




Figure V- 25 Images MEB en mode BSE, EHT: 15 kV des zones endommagées d’un système 
barrière thermique après 151 h (151 cycles) d’exposition cumulée à 1100 °C. 
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Figure V- 26 Images (tomographie à rayons X) d’une fissure initiée à l’interface 
TGO/barrière thermique et traversant des particules pré-encapsulées dans un système 
barrière thermique (S) après 1108 h (31 cycles) d’exposition cumulée à 1100 °C. 
 
De toutes ces observations découle une idée intéressante selon laquelle il n’est pas nécessaire 
de cicatriser la totalité de la fissure pour arrêter l’endommagement de la barrière thermique. 
En effet, on peut supposer qu’une cicatrisation même très localisée, c’est-à-dire au voisinage 
d’une particule (Figure V- 25) pourrait être suffisante pour empêcher une propagation 
ultérieure de la fissure. Cela permettrait non pas de réparer la zone endommagée mais plutôt 
de contenir l’endommagement par fissuration à un niveau acceptable et qui n’entraine pas la 
ruine du système par délaminage ou écaillage de la barrière thermique. 
 
iii. Comportement en cyclage des particules pré-encapsulées 
 
La stabilité de la couche protectrice au cours du temps est un facteur très important car celle-
ci assure la protection des particules vis-à-vis de l’oxydation. Une augmentation importante de 
l’épaisseur de cette couche est observée après 29 h à 1100 °C (Figure V- 27). Cependant pour 
des durées supérieures à 174 h, l’épaisseur de cette couche est constante. Cela démontre la 
bonne stabilité de la couche de protection au cours du cyclage thermique même pour des 
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durées supérieures à 1108 h. Toutefois il faut noter que certaines particules sont très oxydées 
sans pour autant avoir été traversées par des fissures ce qui montre que la qualité de la couche 
n’est pas la même pour toutes les particules.  
Des pointés EDX réalisés sur la couche protectrice des particules exposées pendant 1108 h 
cumulées à 1100 °C montrent qu’elle est principalement composée de silice. On peut observer 
une couche de zircon autour des particules (Figure V- 24 c) et d)) ce qui implique que la silice 
s’est décomposée pour assurer le flux de cations de Si nécessaire à la croissance du zircon. On 
peut supposer que cette couche de zircon joue le rôle de barrière pour la diffusion de l’oxygène. 
Cependant, l’oxygène formé à l’interface SiO2/ZrSiO4 du fait de la décomposition de la silice 
peut diffuser à nouveau vers l’interface MoSi2/SiO2 du fait du gradient de potentiel chimique 
dans la couche de silice et oxyder à nouveau la particule. L’apport d’oxygène extérieur n’est 
donc plus nécessaire. L’épaisseur de cette couche doit alors être constante comme observé 
expérimentalement (Figure V- 27).  
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Figure V- 27 Morphologie des particules (images MEB en mode BSE, EHT: 15 kV) et 
évolution de l’épaisseur de la couche protectrice en fonction de la durée d’exposition 
cumulée à 1100 °C (cycles de 24 h à 1100 °C). 
 
  






Dans ce chapitre, nous avons tout d’abord montré qu’il est possible de préparer des systèmes 
barrières thermiques complets modèles en une seule étape à partir de poudres de zircone 
yttriée (Dv50= 8 µm) et de NiCoCrAlY. Un bon comportement en oxydation cyclique de ces 
systèmes est observé avec deux échantillons présentant une fraction de barrière thermique 
écaillée inférieure à 50 % après 484 cycles d’une heure à 1100 °C ce qui est très honorable pour 
ce type de sous-couche sur de l’Hastelloy X. L’étude de l’endommagement de ces systèmes 
barrières thermiques nous indique que la fissuration se localise dans la barrière thermique 
mais à proximité de l’interface TGO/barrière thermique de manière similaire à ce qui est 
observé pour les barrières thermiques élaborées par projection plasma.  
Les analyses au MET des particules pré-encapsulées ont montré que la couche protectrice n’est 
pas uniquement composée d’alumine. La microstructure de cette couche est relativement 
complexe et se compose principalement d’un mélange SiO2-B2O3 enrichi en nanoparticules de 
MoO2 et dans lequel on peut aussi trouver des oxydes riches en Si, Al, Mo et Y. Des cristallites 
d’alumine γ et du zircon ont aussi été observés à la surface du mélange SiO2-B2O3 (près de la 
zircone). Des pointés EDX nous indiquent la présence d’une zone constituée de zircone 
enrichie en Si mais appauvrie en Y. Bien que de nature complexe, cette couche offre une bonne 
protection vis-à-vis de l’oxydation pour les particules. Cet effet pourrait être accentué par la 
formation d’une couche de zircon autour des particules après exposition prolongée à haute 
température. Il est important de noter que de nombreuses particules de MoSi2 sont intactes 
après plus de 1108 h d’exposition cumulée à 1100 °C.  
L’élaboration de barrières thermiques avec particules pré-encapsulées nécessite de pré-oxyder 
les substrats revêtus d’une sous-couche afin de favoriser la formation d’une fine couche 
d’alumine α à la surface. Cette étape permet d’empêcher ou tout du moins de limiter 
drastiquement la formation de siliciures de Ni et de Co qui peuvent se former par réaction entre 
les particules et la sous-couche. La formation de siliciures à l’interface entre la barrière 
thermique et la sous-couche d’adhérence entraine l’écaillage rapide de la barrière thermique 
en cyclage. Nous avons montré qu’un traitement sous vide de deux heures à 1100 °C suivi d’un 
maintien sous air pendant 5 heures permet la formation d’une couche d’alumine suffisamment 
épaisse (0,9 µm) pour agir comme une barrière de diffusion permettant de limiter la diffusion 
du nickel et du cobalt de la sous-couche vers la barrière thermique.  
Pour finir, des barrières thermiques auto-cicatrisantes ont été frittées sur des substrats revêtus. 
Un des échantillons s’est écaillé pour une durée d’exposition cumulée à 1100 °C comprise entre 
1084 h et 1108 h, ce qui montre la très bonne performance potentielle en cyclage thermique de 
ce revêtement. Les observations au MEB des échantillons après cyclage nous montrent que de 
nombreuses particules sont traversées par des fissures. Il est probable que le champ de 
contrainte autour des particules favorise la propagation des fissures à travers celles-ci. De plus, 
la présence de nombreuses particules oxydées nous démontre que la réaction de cicatrisation 
des fissures a été déclenchée. La cicatrisation locale d’une fissure au voisinage d’une particule 
par formation de zircon jointif entre les deux lèvres de la fissure a été clairement observée. Ces 
résultats préliminaires démontrent expérimentalement le concept d’auto-cicatrisation proposé 
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dans le cadre de ce projet européen « SAMBA » (FP7). Cependant, il est actuellement trop tôt 
pour confirmer et quantifier l’influence des particules et de la cicatrisation des fissures sur 
l’augmentation de la durée de vie des barrières thermiques élaborées par SPS. Dans ce but, 
l’élaboration et le cyclage thermique de barrières thermiques frittées sur des substrats revêtus 
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Conclusions et perspectives 
 
 
Les travaux reportés dans ce manuscrit s’inscrivent dans le cadre du projet Européen Samba 
(FP7/2007-2013, n°309849) qui vise à élaborer des barrières thermiques auto-cicatrisantes et 
de comprendre les mécanismes mis en jeu lors de l’auto-réparation. Le concept est basé sur 
l’oxydation de particules de siliciures de molybdène, incluses dans la couche de céramique 
(zircone stabilisée) lors de l’élaboration des barrières thermiques, qui forment de la silice puis 
du zircon, ce dernier venant ponter les lèvres des fissures générées dans la barrière thermique.  
Le procédé Spark Plasma Sintering a été utilisé pour l’élaboration rapide de matériaux simples, 
composites ou multi-couches, servant de modèles pour la compréhension du comportement 
des barrières thermiques auto-cicatrisantes. Cela inclut des frittés de zircone partiellement 
stabilisée à l’yttrine (YSZ) ou de divers intermétalliques MoSi2(B, Al), des composites YSZ-
MoSi2, des tricouches, jusqu’à des systèmes barrières thermiques complets sur un superalliage 
nu. Les essais mécaniques réalisés à l’Université de Manchester sur ces matériaux montrent 
que l’ajout de particules de MoSi2 ne modifie ni la dureté ni le module d’Young de la barrière 
thermique par rapport à la zircone yttriée seule. Toutefois la contrainte à la rupture est 
systématiquement plus faible (de 40 %) et la ténacité est légèrement plus faible (de 10 %) 
lorsqu’on ajoute 20 % volumique de particules. Ce dernier résultat est rassurant car une 
ténacité élevée est un facteur déterminant pour la durée de vie des systèmes barrières 
thermiques.  
Le coefficient de dilatation thermique linéique des particules en MoSi2 (αL= 8,1 x10-6 °C-1) est 
plus faible que celui de la zircone yttriée (αL= 10,5 x10-6 °C-1). Cependant, nous avons montré 
que la valeur du coefficient de dilatation linéique du composite le plus chargé en particules, 
YPSZ+20 %vol MoSi2 n’est que peu affecté par cette addition. Cela implique donc que c’est la 
matrice de zircone qui impose la déformation du composite sous l’effet de la variation de la 
température. Ce résultat est encore une fois rassurant car la différence dans les valeurs des 
coefficients de dilatation linéique entre les couches du système barrière thermique 
(superalliage : αL=16x10-6 °C-1 ; YPSZ : αL=10,5x10-6 °C-1) sont à l’origine de contraintes 
d’origine thermique très élevées. Par conséquent, un abaissement du coefficient de dilatation 
linéique de la barrière thermique serait néfaste 
Les particules de MoSi2 présentent une conductivité thermique 10 à 20 fois supérieure à celle 
de la zircone yttriée (quadratique) dense. Des mesures réalisées au laboratoire RSE sur nos 
échantillons ont montré que l’ajout de 20% volumique de particules, augmente la conductivité 
thermique de la barrière thermique de 100 %. C’est effet n’est bien sûr pas désirable pour un 
système jouant le rôle d’isolant thermique. En effet, une augmentation de la conductivité 
thermique de la barrière thermique entraine une augmentation de la température de la sous-
couche et donc la cinétique de croissance du TGO. Une croissance accélérée du TGO 
s’accompagne inéluctablement d’une durée de vie plus courte pour la barrière thermique. Une 
augmentation importante de la conductivité thermique est observée lorsque l’on augmente la 
fraction volumique de 10 à 20 %. Cette augmentation, non prédite par le modèle de 
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Bruggeman, pourrait être liée à un phénomène de percolation. Des essais avec des fractions 
plus élevées de particules de MoSi2 sont actuellement en cours pour vérifier cette hypothèse. 
Dans le cas d’un système barrière thermique auto-cicatrisant, seule la moitié de l’épaisseur (au 
maximum) contient du MoSi2, l’augmentation de la conductivité thermique, par ajout de 20 % 
volumique de particules serait alors au maximum de 40 % pour la barrière thermique 
complète. Il serait aussi intéressant d’effectuer les mêmes essais sur des barrières thermiques 
élaborées par APS, la présence de lamelles et de porosités inter-lamellaires pourrait permettre 
d’inhiber partiellement l’augmentation de la conductivité thermique due à l’ajout des 
particules de MoSi2. Il est évident que l’ajout de particules de MoSi2, très bon conducteur 
thermique, entrainera inéluctablement une augmentation de la conductivité thermique de la 
barrière thermique. Il convient donc de trouver un compromis, autour de 10 % volumique par 
exemple, permettant à la fois de ne pas trop augmenter la conductivité thermique mais aussi 
de permettre la cicatrisation de la barrière thermique. 
Dans le Chapitre IV, nous avons déterminé les mécanismes et la cinétique de croissance de la 
silice et du zircon à partir de l’étude de l’oxydation isotherme de multi-couches élaborés par 
Spark Plasma Sintering. Nous avons choisi une géométrie particulière pour les multi-couches 
qui permet de maintenir l’interface YPSZ/MoSi2 (B) en compression en évitant le délaminage. 
Nos expériences montrent que la cinétique de croissance du zircon est parabolique. Ceci est en 
accord avec un contrôle de la croissance du zircon par diffusion des cations Si4+ issus de la 
dissociation de la silice à l’interface SiO2/ ZrSiO4 vers l’interface ZrO2/ZrSiO4. Nous avons 
montré que la variation de l’épaisseur de la couche de silice est la somme de deux contributions, 
l’une d’elles est la croissance de la silice par oxydation du MoSi2 (B) et l’autre est la destruction 
de la silice pour former le zircon. Expérimentalement nous avons déterminé une cinétique de 
croissance parabolique pour cette couche et nous avons déterminé les constantes cinétiques : 
i) kapp qui est relative au mécanisme de formation et destruction de la silice et ii) k2 qui est 
relative à la diffusion des cations Si4+ dans la couche de zircon. Les énergies d’activation des 
réactions de formation de la silice amorphe et du zircon ont aussi été déterminées. La 
modélisation nous a permis de déterminer la constante k1 relative à la diffusion de l’oxygène 
dans la silice. Un effet très intéressant du bore a été observé. Ainsi, l’ajout de 2 % massique de 
bore au MoSi2 permet comme attendu d’augmenter la cinétique de formation de la silice, mais 
aussi du zircon. Les cinétiques augmentent respectivement d’un facteur 24 et 4. 
L’augmentation de la cinétique de croissance de la silice provient de la formation d’un verre 
SiO2-B2O3 à bas point de fusion. En effet le coefficient de diffusion de l’oxygène dans cette 
couche est plusieurs ordres de grandeur plus élevé que celui dans la silice cristallisée. L’oxyde 
de bore abaisse la température de fusion de la silice et de la zircone, on peut donc supposer 
qu’il peut aussi abaisser celle du zircon, ce qui expliquerait l’augmentation de la cinétique de 
formation du zircon lorsque le bore est ajouté en élément d’alliage au MoSi2. L’oxyde de bore 
augmente significativement le coefficient de diffusion de l’oxygène dans la silice, bien au-
dessus de celui dans le zircon (dans lequel il y a certainement moins de bore). L’augmentation 
plus importante de la diffusion dans la silice par rapport au zircon implique que la croissance 
de la silice pourrait être contrôlée par la diffusion de l’oxygène dans le zircon. Après fissuration 
de la barrière thermique, l’oxydation des particules alliées avec du bore pourrait permettre la 
formation rapide d’un mélange SiO2-B2O3 à bas point de fusion pouvant s’écouler dans la 
fissure. Le bore contenu dans ce verre accélérant aussi la formation du zircon, ce qui pourrait 
 [1] Boidot M. Elaboration de revêtements γ-γ’ et de systèmes barrière thermique par Spark Plasma Sintering. Institut National Polytechnique de 
Toulouse, vol. Thèse. Toulouse: INPT, 2010. 
[2] Selezneff S. Etude et développement de revêtements γ-γ’ riches en platine, élaborés par Spark Plasma Sintering (SPS). Application au système 
barrière thermique. Institut National Polytechnique de Toulouse, vol. Thèse. Toulouse: INPT, 2011. 
permettre une cicatrisation beaucoup plus rapide de la fissure. La connaissance des cinétiques 
de formation de la silice et du zircon déterminées dans cette étude est cruciale pour estimer le 
temps nécessaire à la cicatrisation des fissures.  
Une étude de l’oxydation de composites YPSZ+xMoSi2 et YPSZ+xMoSi2-B a aussi été réalisée 
par thermogravimétrie cyclique. Cette étude a permis de mieux appréhender l’oxydation de 
particules non revêtues au sein d’une matrice en zircone yttriée. Un effet du bore a aussi été 
observé et se traduit par une prise de masse plus importante provenant de l’oxygène contenu 
dans la silice, le zircon, les oxydes de Mo et de B. L’oxydation de composites YPSZ+20MS2B 
s’accompagne de la formation de nombreuses fissures générées par les contraintes de 
croissance des oxydes conjuguées aux contraintes d’origine thermique issues de la différence 
relative entre les valeurs des coefficients de dilatation thermique linéique de la zircone 
(10,5x10-6 °C-1), du zircon (5,0 x10-6 °C-1), de la silice (0,5 x10-6 °C-1) et du MoSi2 (8,1 x10-6 °C-
1). Cela met en évidence la nécessité d’encapsuler les particules pour empêcher la formation de 
fissures dans la barrière thermique. Nous avons proposé deux modèles pour décrire l’oxydation 
des composites et la variation de masse nette des composites au cours des essais de 
thermogravimétrie cyclique. Le premier se rapproche du modèle développé pour l’oxydation 
des multi-couches et permet de décrire l’oxydation des composites très denses. Le deuxième 
prend en compte la formation de zircon aux joints de grains de la matrice en zircone yttriée. 
L’ajustement numérique du modèle aux courbes de prises de masse expérimentales permet de 
déterminer trois constantes relatives à la formation de la silice, la formation du zircon et la 
volatilisation des oxydes de Mo et de B. Les constantes cinétiques obtenues sont en bon accord 
avec celles déterminées à partir de l’étude de l’oxydation des multi-couches et l’oxydation de 
frittés de MoSi2 et MoSi2(B). Une modélisation plus fine prenant en compte la formation du 
zircon à la fois entre la silice et la zircone mais aussi aux joints de grains ou dans les réseaux 
de pores de la matrice pourrait permettre une description plus fidèle de l’oxydation cyclique 
de ces composites. Plusieurs régimes d’oxydation ont été observés. L’instrumentation de la 
thermobalance multi-tête a été réalisée au cours de cette étude pour essayer de coupler 
l’émission acoustique avec la thermogravimétrie cyclique. Les essais préliminaires n’ont pas 
permis de détecter l’endommagement par fissuration des composites. Les signaux 
correspondant ayant probablement été masqués par le bruit expérimental. De plus, il pourrait 
être intéressant d’incorporer un spectromètre de masse en sortie de la thermobalance afin de 
suivre expérimentalement l’évolution de la quantité de Mo et de B se volatilisant au cours du 
cyclage thermique. Cette nouvelle donnée permettrait une comparaison directe avec la 
constante k3 déterminée par ajustement numérique. Des observations de composites denses 
après essais de thermogravimétrie cyclique ont mis en évidence la présence de nombreuses 
fissures totalement cicatrisées. 
Les travaux de thèse de Mathieu Boidot [1] puis de Serge Selezneff [2] ont montré la possibilité 
de préparer des systèmes barrières thermiques complets par SPS à partir de feuillards 
métalliques et de poudres de zircone yttriée de granulométrie très fine. La présente étude se 
différencie de ce qui a été précédemment réalisé au CIRIMAT dans le sens où le procédé SPS 
et la préparation des moules ont été optimisés pour l’élaboration de systèmes barrières 
thermiques à partir de poudres de NiCoCrAlY et de zircone yttriée (t’) de granulométrie plus 
grossière. Nous avons volontairement pris le parti de générer une interface sous-
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couche/barrière thermique rugueuse afin de favoriser l’amorçage de fissures dans la barrière 
thermique juste au-dessus du TGO au cours du cyclage thermique, et non pas dans le TGO ou 
à l’interface TGO/sous-couche. L’amorçage de fissures dans cette zone est nécessaire pour 
déclencher le mécanisme d’auto-cicatrisation de la barrière thermique. D’autre part, les 
particules de MoSi2 doivent être protégées par une couche d’alumine afin d’éviter leur 
oxydation spontanée en service et jouer leur rôle auto-cicatrisant uniquement lorsqu’elles sont 
parcourues par une fissure. Nous avons montré qu’il était possible de former in situ la couche 
protectrice d’alumine sur les particules de MoSi2(Al), lors du frittage SPS de composites 
zircone yttriée-MoSi2. Cependant, les essais préliminaires visant à élaborer des systèmes 
barrières thermiques auto-cicatrisants en une seule étape à partir de poudre de NiCoCrAlY et 
de mélange de poudre de zircone et de particules ont mis en évidence la formation très rapide 
de siliciures au cours de l’élaboration par SPS. Ces phases se forment par réaction entre le 
silicium contenu dans les particules et le Ni ou encore le Co contenu dans la sous-couche. La 
formation de siliciures à l’interface barrière thermique/sous-couche d’adhérence entraine un 
écaillage complet de la barrière thermique après quelques cycles thermiques. La formation de 
siliciures nous a donc empêché de préparer directement des barrières thermiques à partir 
d’une sous-couche sous forme de poudre de NiCoCrAlY, dans le cas de l’utilisation de particules 
MoSi2(Al) pré-encapsulées ou non. L’étude s’est donc orientée vers le frittage de barrières 
thermiques auto-cicatrisantes sur pions (superalliage à base de Ni) revêtus d’une sous-couche 
industrielle (NiCoCrAlY ou NiCrAlY). Nous avons montré qu’un traitement de pré-oxydation 
de ces pions revêtus d’une sous-couche permet la formation d’une couche d’alumine 
suffisamment épaisse (0,9 µm) pour empêcher le contact direct entre les particules et la sous-
couche et agissant comme une barrière de diffusion permettant de limiter la diffusion du Ni et 
du Co de la sous-couche vers la barrière thermique en cours d’élaboration ou cyclage. 
Des barrières thermiques, sans siliciures, contenant de 5 à 10 % volumique de particules pré-
encapsulées ont été élaborées avec succès par SPS. A l’heure actuelle, les résultats du cyclage 
thermique de ces pions ne permettent pas encore de dire si la présence de particules permet 
ou non une augmentation de la durée de vie de la barrière thermique. Il est important de 
signaler que l’endommagement des systèmes préparés à partir de pions revêtus d’une sous-
couche industrielle de NiCoCrAlY (déposée par LPPS) se localise dans le TGO ou à l’interface 
TGO/barrière thermique et de fait est incompatible avec le déclenchement efficace du 
mécanisme de cicatrisation. Cependant, un essai préliminaire sur une barrière thermique 
contenant 10 % volumique de particules pré-encapsulées et frittée sur un substrat revêtu d’une 
couche de NiCrAlY (déposée par APS, Safran Helicopter Engines) présente une très bonne 
tenue en cyclage thermique. En effet, celle-ci est restée intacte jusqu’à durée d’exposition 
cumulée à 1100 °C comprise entre 1084h et 1108h (31 cycles). Les observations au MEB ont 
montré que l’endommagement se localise, cette fois, dans la barrière thermique ce qui est 
favorable au déclenchement du mécanisme de cicatrisation. Il serait donc intéressant de 
poursuivre cette étude en utilisant des substrats revêtus similaires. Les observations en coupes 
transverses de cet échantillon ont montré que de nombreuses fissures ont traversé des 
particules ce qui démontre la bonne adhérence de la couche protectrice à la zircone et à la 
particule mais aussi que le champ de contraintes autour des particules est favorable à la 
propagation des fissures dans celles-ci. Nous avons observé plusieurs fissures partiellement 
cicatrisées ce qui s’illustre par la présence de silice mais aussi de zircon entre les lèvres des 
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fissures. Bien qu’il ne soit pas possible aujourd’hui de dire si la présence de ces particules 
augmente ou non la durée de vie de la barrière thermique par manque de systèmes de 
références et de statistiques, ces observations très encourageantes démontrent 
expérimentalement la validité du concept d’auto-cicatrisation des barrières thermiques 
proposé dans le cadre de ce projet. Pour finir, nous avons observé une bonne résistance à 
l’oxydation cyclique des particules pré-encapsulées à 1100 °C. Bien que de nature complexe, la 
couche d’oxyde formée sur ces particules offre une bonne protection. Cet effet pourrait être 
accentué par la formation d’une couche de zircon autour des particules après exposition 
prolongée à haute température. Cette couche pourrait en effet jouer le rôle de barrière de 
diffusion pour l’oxygène. Il est probable que les particules de MoSi2 (B) soient recouvertes 
d’une couche composée d’un mélange complexe d’oxydes composé majoritairement de SiO2-
B2O3 avec oxydes de Mo et oxydes riches en Si, Al, Y, recouvert d’une couche de zircon. Dans 
ce cas précis, on se rapprocherait de la configuration silice/zircon. Il pourrait donc être possible 
de prédire la vitesse de consommation ou de destruction des particules à l’aide des modèles 
développés dans le Chapitre IV.  Pour vérifier cette hypothèse, il serait intéressant d’étudier la 
composition et la microstructure de la couche protectrice après exposition prolongée en 
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Résumé :  
 
« Élaboration par Spark Plasma Sintering et caractérisation de composites zircone yttriée/MoSi2(B) et 
multi-couches pour application barrière thermique auto-cicatrisante » 
La réparation des revêtements barrières thermiques endommagés par fissuration entraine des coûts de 
maintenance très élevés. Dans cette étude, qui s’inscrit dans le cadre du projet Européen FP7-SAMBA, 
il a été proposé d’utiliser des particules de MoSi2(B), revêtues d’une couche d’alumine, comme agent 
cicatrisant. L’oxydation de celles-ci doit entrainer la formation de silice amorphe qui s’écoule dans la 
fissure puis réagit avec la barrière thermique en zircone yttriée pour former du zircon. Cette étude traite 
dans un premier temps de l’élaboration par Spark Plasma Sintering (SPS) de composites modèles 
composés de zircone yttriée et de particules de MoSi2(B) non revêtues. Les propriétés mécaniques 
(ténacité, dureté, module d’Young) et thermiques (conductivité thermique, coefficient de dilatation) de 
ces composites ont été déterminées. Les travaux se sont ensuite orientés vers l’étude du comportement 
en oxydation cyclique à 1100 °C sous air de ces composites par thermogravimétrie cyclique. La 
modélisation de l’oxydation de ces composites mais aussi de systèmes multi-couches MoSi2(B)/YPSZ 
modèles a permis de déterminer les mécanismes et les cinétiques de formation de la silice et du zircon. 
Une augmentation significative des cinétiques de formation de ces oxydes a été observée lorsque le bore 
est ajouté dans le MoSi2 ce qui peut être potentiellement très bénéfique pour la cicatrisation des fissures. 
L'utilisation du procédé SPS a permis de réaliser des systèmes barrières thermiques auto-cicatrisants 
sur substrats en superalliages à base de nickel revêtus à partir de zircone yttriée et de particules de 
MoSi2(B) elles-mêmes revêtues d’une couche d’alumine. La pré-oxydation des substrats revêtus favorise 
la croissance d’une couche d’alumine qui empêche la formation de siliciures par réaction entre les 
particules et la sous-couche. Ces revêtements présentent une bonne résistance à l’endommagement en 
cyclage thermique. Les observations post-mortem de ces systèmes mettent en évidence la cicatrisation 
locale de fissures par formation de silice et de zircon. Bien qu’il ne soit pas possible aujourd’hui de dire 
si la présence de ces particules augmente ou non la durée de vie de la barrière thermique, par manque 
de systèmes de référence, ces observations très encourageantes démontrent expérimentalement la 




« Elaboration by Spark Plasma Sintering and characterization of yttria partially stabilized 
zirconia/MoSi2(B) composites and multi-layer systems for self-healing thermal barrier coatings” 
 
Repair of thermal barrier coatings (TBC) systems damaged by cracking leads to significant maintenance 
costs. In this project (FP7-SAMBA), it was proposed to use MoSi2(B) particles, coated with an alumina 
shell, as healing agent for TBCs. Healing particles intercepted by cracks will oxidize preferentially, 
leading to the formation of amorphous SiO2, which flows into cracks and subsequently reacts with the 
TBC leading to the formation of a load bearing ZrSiO4 phase. In this study model composite materials 
were prepared from mixtures of yttria partially stabilized zirconia (YPSZ) and uncoated MoSi2(B) 
particles by using Spark Plasma Sintering (SPS) technique. Mechanical (toughness, hardness, Young 
modulus) and thermal (conductivity, coefficient of thermal expansion) properties of these materials 
were determined. Then, cyclic thermogravimetry analysis (CTGA) was used to study the oxidation 
behavior of these materials at 1100 °C in air. Kinetics of silica and zircon formations were determined 
through modelling of the oxidation of composite materials but also the oxidation of multi-layer 
YPSZ/MoSi2(B) materials. Boron addition was shown to significantly increase silica and zircon 
formation rates which could be very beneficial for the healing of the cracks. Then, SPS technique was 
used to sinter self-healing thermal barrier coatings on bond coated Ni-based superalloys from mixtures 
of YPSZ and Al2O3-coated MoSi2(B) particles. The pre-oxidation of coated substrates was shown to 
prevent the detrimental formation of silicides by the reaction of MoSi2(B) particles and the bond coat. 
Good results were obtained upon thermal cycling and post-mortem observations highlight local healing 
of cracks. At this time, it is too early to quantify the potential effect of the particles on the TBC lifetime 
due to a lack of reference systems and statistics. However, these observations demonstrate, 
experimentally, the validity of the self-healing mechanism proposed in the framework of this project.  
